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En este capítulo comenzaremos describiendo los conceptos de Nanotecnología y 
Nanoelectrónica, a continuación nos detendremos en los fundamentos generales de la 
fabricación de nanoestructuras con interés en Espintrónica y Superconductividad mediante las 
técnicas FEBID y FIBID. Éste es el marco general en el que se encuadra esta tesis, dedicada 
en gran medida al crecimiento y caracterización de nanoestructuras que exhiben propiedades 
ferromagnéticas o superconductoras.  
Por ello, abordaremos los principios de las técnicas de nanofabricación de las que nos 
hemos servido, FEBID y FIBID. Además, introduciremos los fenómenos físicos asociados a 
nanoestructuras ferromagnéticas que vamos a tratar, como por ejemplo la 
magnetorresistencia y el efecto Hall anómalo; para continuar con los fenómenos asociados a 
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1.1. Nanotecnología 
La Nanotecnología aborda el estudio y control de la materia a pequeña escala, 
entre 1 y 100 nm, siendo el nanómetro la millonésima parte de un milímetro, es decir, 
1×10-9 m, equivalente a unos 5 átomos puestos en fila (véase la Figura 1.1). 
Resulta increíblemente fascinante disponer de las herramientas adecuadas para 
manipular los átomos que constituyen la materia y, así mismo, comprender sus 
fenómenos asociados con las bases teóricas de la física de la materia condensada ya 
establecidas. En 1959 Richard Feynman, premio Nobel en Física, predijo que de 
acuerdo a las leyes de la física conocidas en aquella época, los átomos serían 
estudiados y manipulados de forma individual 1. Parece que una vez más, el sueño de 
un hombre motivó y alentó a la comunidad científica en el desarrollo de las 
herramientas necesarias para que aquella predicción se hiciera realidad; y de lo que no 
hay duda es de que la Nanotecnología ha revolucionado nuestras industrias y nuestras 
vidas desde finales del siglo XX. 
Figura 1.1: Diagrama que ilustra la escala métrica en la cual se aplica la Nanociencia y 
Nanotecnología. Desde el tamaño de los MEMS (sistemas micro-electro-mecánicos), NEMS 
(sistemas nano-electro-mecánicos), la resolución en EBL (litografía electrónica), FEBID 
(crecimiento inducido por un haz de electrones focalizado), FIBID (crecimiento inducido por 
una haz de iones focalizado), el tamaño de los CNTs (nanotubos de carbono) hasta llegar al 
grafeno, una monocapa de átomos de carbono. 
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La Nanociencia y la Nanotecnología son campos multidisciplinares de la ciencia, 
que agrupan disciplinas tales como la Física, Química, Ingeniería, Biología y 
Medicina. Por tanto, el impacto y la repercusión de los hallazgos que se generan 
alrededor de la Nanotecnología pueden tener dimensiones incalculables, tanto a nivel 
económico como social. Destacamos los avances y aplicaciones en Medicina a través 
del diagnóstico, tratamiento y prevención; en energía mediante nanopartículas; en 
electrónica con memorias magnéticas para ordenadores, dispositivos electrónicos, 
películas delgadas; en textiles con la fabricación de nanocomposites para calzado y 
textil; en construcción con nuevos materiales, recubrimientos, CNTs; en Ingeniería, 
Química y Biotecnología a través de microreactores, biosensores, catalizadores 
nanoestructurados (véase la Figura 1.2). 
 
Figura 1.2: Diagrama en el cual se indican algunos de los más importantes campos de 
aplicación de la Nanociencia y la Nanotecnología. 
 
Los materiales a escala nanométrica pueden mostrar diferentes propiedades 
comparadas con las que exhiben en la macroescala. Esto hecho nos permite estudiar 
fenómenos físicos fundamentales, como los efectos de tamaño cuántico que permiten 
aplicaciones únicas en nanoelectrónica. 
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1.2. Nanoelectrónica 
La industria del almacenamiento de datos genera billones de dólares al año en 
Estados Unidos, mediante cientos de millones de dispositivos electrónicos. El 
almacenamiento de datos magnéticos es ampliamente usado en aplicaciones tan 
comunes hoy día, como los discos duros de los ordenadores, las memorias no 
volátiles, las tarjetas de crédito y otros dispositivos electrónicos, etc 2. 
Un disco duro se compone de tres partes: “storage medium” es el disco dónde los 
datos se guardan en forma de pequeñas áreas imanadas. La cabeza de escritura 
consiste en una bobina con núcleo de material magnético, que genera un campo 
magnético cuando se le aplica una corriente. El campo magnético escribe los datos 
imanando los pequeños bits de datos en la “storage medium”. Por último, la cabeza 
lectora detecta las áreas imanadas grabadas, mediante la inversión de la inducción 
electromagnética usada en el proceso de escritura o bien a través de la 
magnetorresistencia, que es el cambio de la resistencia de un material al someterlo a 
un campo magnético. 
El estudio de materiales magnéticos y sus propiedades nos permitirán mejorar en 
el almacenamiento de la información, la fabricación de sensores, y otros dispositivos. 
Tal y como ha tenido lugar en las últimas décadas con el descubrimiento de la 
magnetorresistencia anisótropa (AMR), la magnetorresistencia gigante (GMR) y la 
magnetorresistencia túnel (TMR). Nuevos conceptos basados en el magnetismo de 
materiales, como la nucleación y/o la propagación de las paredes de dominio serán 
útiles en lógica magnética, procesando la información a través de circuitos magnéticos 
que forman parte de estos nuevos transistores3. 
La aparición de nuevos materiales con excelentes propiedades eléctricas como el 
grafeno; cuyo descubrimiento en 20044, 5 llevó a la concesión del Premio Nobel de 
Física para A. Geim y K. S. Novoselov en 20106 constituye hoy día una nueva 
revolución en micro y nanoelectrónica7.   
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1.3. Nanofabricación mediante “Dual Beam” 
1.3.1. Descripción general de un “Dual Beam” 
Un equipo compuesto por un haz de electrones focalizado, en inglés “Focused 
Electron Beam” (FEB) o también denominado microscopio electrónico de barrido, en 
inglés “Scanning Electron Microscope” (SEM) y un haz de iones focalizado, en 
inglés “Focused Ion Beam” (FIB) es comúnmente conocido por la comunidad 
científica con el nombre de Doble Haz, en inglés “Dual Beam”; gracias al gran acierto 
que tuvo la empresa FEI Company al seleccionar este término, como nombre 
comercial de su producto. Otras empresas que comercializan este tipo de microscopios 
lo llaman “Cross Beam” o simplemente, FIB-SEM. 
Obviamente, las partes principales del “Dual Beam”, son su columna de 
electrones y su columna de iones. La columna de electrones está situada en la vertical 
de la cámara de vacío, y la columna de iones a 52º respecto a la columna de 
electrones. El sistema de vacío utilizado en la columna de electrones se compone de 
dos bombas iónicas, una para la fuente de electrones que se sitúa en la parte superior 
de la columna, con una presión de ~2.5 × 10-10 mbar  y otra para el resto de la 
columna, con una presión de ~2 × 10-7 mbar. En la columna de iones tenemos una 
bomba de vacío iónica, con una presión de ~2 × 10-7 mbar. Además, el sistema de 
vacío en la cámara de proceso está compuesto por una bomba rotatoria y una 
turbomolecular operando en alto vacío, siendo la presión base de la cámara del orden 
de ~1 × 10-6 mbar. La posición y movimiento del portamuestras en los ejes x, y, z, 
rotación e inclinación dentro de la cámara de proceso está controlado por una 
plataforma motorizada, posicionando la muestra bajo el haz de electrones y alineando 
el haz de iones, es posible tomar simultáneamente imágenes del mismo objeto con 
ambos haces. Diferentes tipos de detectores son utilizados para atraer electrones 
secundarios (SEs), electrones retrodispersados (BSEs) e iones secundarios (SIs) 
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emitidos por la muestra para la formación de una imagen. En la Figura 1.3 podemos 
ver un esquema de las partes más importantes de un “Dual Beam”.  
La micro- y nanofabricación mediante un “Dual Beam” tiene varias ventajas 
sobre otras técnicas de microfabricación, como la fotolitografía. La fabricación directa 
de motivos de tamaño nanométrico es posible sin la necesidad de utilizar máscaras, ni 
resinas. Además, es posible alcanzar una resolución de 3 nm 8 y es una técnica muy 
versátil para una gran variedad de materiales y geometrías. Algunas de las 
aplicaciones de este sistema ya están desarrolladas e integradas en la industria de 
semiconductores, como en la fabricación de circuitos integrados, para la reparación de 
máscaras utilizadas en procesos de fotolitografía9, diagnóstico de errores en los 
procesos, edición y reestructuración de circuitos, la preparación de muestras para 
microscopía electrónica de transmisión, etc. 10, 11. 
 
Figura 1.3: Diagrama de un sistema “Dual Beam”. 
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1.3.1.1. Haz de electrones focalizado 
La columna de electrones está basada en una fuente de electrones de emisión de 
campo, en inglés “Field Emission Gun” (FEG). Los electrones se extraen a partir de 
un filamento de wolframio al aplicar una diferencia de potencial de 200 V a 30 kV. El 
haz de electrones acelerado sale de la fuente y es focalizado por las lentes 
condensadora y objetivo. De esta forma, se consigue obtener una resolución en imagen 
de ~0.9 nm. Las bobinas de barrido controlan el camino que siguen los electrones a 
través de la columna para guiar al haz punto a punto sobre la superficie de la muestra, 
desde dónde se emiten las señales que recopilan los detectores, como el ETD 
(“Everhart-Thornley Detector”).  
En la irradiación de electrones, los electrones energéticos interaccionan con los 
átomos del sustrato. En la Figura 1.4(a) se indican los procesos físicos más relevantes 
a los que dan lugar, como los SEs, los BSEs y las señales de rayos-X y en la (c) 
mostramos una simulación realizada con el programa CASINO (“monte CArlo 
SImulation of electroN trajectory in sOlids”) 12, 13, en la que se indica que el valor del 
volumen de interacción del FEB, acelerado a 30 kV y con un ángulo de incidencia 
perpendicular al sustrato de silicio oxidado térmicamente (250 nm de SiO2) es de ~6 
m. Sólo una pequeña fracción de la energía del FEB incidente puede ser transferida 
al núcleo de los átomos, debido a la conservación del momento. Por tanto, una elevada 
energía del FEB (energía umbral) sería necesaria para desplazar un átomo. Por 
ejemplo, una energía del FEB de 100 keV sería necesaria para transferir 
aproximadamente 20 eV a un átomo de carbono. Habitualmente, este tipo de 
transferencia de energía no nos lleva a desplazamientos de los átomos, pero puede 
dañar el sustrato debido a las reacciones químicas locales estimuladas por el haz14. 
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Figura 1.4: (a) Esquema de las interacciones más relevantes que se producen entre el FEB 
y (b) el FIB y un sólido. (c) Simulación de las interacciones del FEB a 30 kV con un ángulo de 
incidencia perpendicular a la superficie del sustrato de Si oxidado térmicamente realizada 
mediante el programa CASINO y (d) igual que la simulación de (c) pero con el FIB de Ga+ y 
realizada mediante el programa SRIM. 
 
 
1.3.1.2. Haz de iones focalizado 
La columna de iones está basada en una fuente de iones metálicos en fase líquida, 
en inglés, “Liquid Metal Ion Source” (LMIS)15. Los iones se extraen mediante un 
campo eléctrico desde la capa de metal líquido, en este caso Ga+, que cubre un 
electrodo de punta afilada de wolframio. Mediante un sistema óptico adecuado, el haz 
se focaliza hasta obtener ~5 nm de diámetro y puede operar con un voltaje de 
aceleración entre 0.5-30 kV. El FIB opera de forma similar al SEM, pero usando un 
(a)  (b)
(c)  (d) 
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haz de iones en vez de un haz de electrones (véase la Figura 1.5) que nos permitirá 
tomar imágenes, grabar motivos y crecer material.  
En la Figura 1.4(b) se representan las interacciones más importantes entre el FIB 
y un sólido. Asimismo, en (d) mostramos una gráfica a partir de una simulación 
realizada con el programa TRIM, que indica que el valor del volumen de interacción 
del FIB de Ga+, acelerado a 30 kV y con un ángulo de incidencia perpendicular al 
sustrato de silicio oxidado térmicamente (250 nm de SiO2) es de ~100 nm. 
TRIM/SRIM (“Transport of Ions in Matter/Stopping and Range of Ions in Matter”) 16 
es el programa estándar para evaluar las interacciones entre iones acelerados y un 
sólido. Usa algoritmos estadísticos para calcular como los iones pierden su energía en 
el sólido y se obtienen distribuciones espaciales en tres dimensiones de los iones en 
materiales simples o más complejos. Como no es posible distinguir cuando una 
cascada pasa de cascada lineal a régimen de punta caliente, se asume el tratamiento de 
las colisiones como colisiones binarias independientes. Sin embargo, TRIM rara vez 
puede ser usado para estimaciones cuantitativas de la interacción y distribución de 
defectos en nanosistemas fuertemente anisotrópicos, porque el programa asume que la 
muestra irradiada es una estructura amorfa con una densidad de masa homogénea.  
El grabado en el material tiene lugar como resultado de la pulverización física de 
un sustrato y se produce por una serie de colisiones elásticas donde el momento de los 
iones incidentes se transfiere a los átomos del sustrato dentro de una cascada de 
colisiones. Un átomo de la superficie puede ser expulsado como una partícula 
pulverizada si recibe una componente de energía cinética lo suficientemente superior a 
la energía de enlace superficial del sustrato. Detalladamente, cuando una partícula 
energética, como es el caso de los iones de Ga+ penetra en un sólido, ésta colisiona 
con el núcleo y los electrones del sustrato, así la energía de los iones se transfiere a los 
átomos del sustrato. Si los átomos que reciben la colisión adquieren la suficiente 
energía cinética para abandonar su posición en la red atómica, pueden aparecer varios 
defectos a escala atómica sobre el sustrato. La pérdida de energía de los iones en un 
sustrato sólido puede ser dividido en dos mecanismos diferentes: la pérdida de energía 
nuclear y la pérdida de energía electrónica. La pérdida de energía nuclear se origina de 
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las colisiones elásticas entre los iones y los núcleos de los átomos en el sólido, así la 
energía cinética de los iones es parcialmente transmitida a los átomos del sólido como 
un todo, resultando en su movimiento de traslación. Las colisiones entre los núcleos a 
elevadas energías suelen ocurrir como consecuencia de colisiones binarias 
independientes de los átomos, entre los cuales el ión se mueve casi con una trayectoria 
recta. La cascada de colisiones llega a ser un fenómeno muy complejo que lleva a la 
desintegración completa de la red. Mientras que la pérdida de energía electrónica es 
gobernada por colisiones inelásticas entre los iones en movimiento y los electrones del 
sólido, los cuales pueden estar enlazados o libres. Muchos procesos físicos diferentes 
contribuyen a la pérdida de energía electrónica: ionización de los átomos del sólido, 
excitación de los electrones en la banda de conducción, plasmones, etc.10, 14.
Figura 1.5: Esquema del barrido en forma de serpentín (de abajo a arriba) que puede 
realizar tanto el FEB como el FIB. El haz tiene un perfil Gaussiano, el tiempo que el haz 
permanece en cada punto es te, el movimiento del haz de un punto a otro en el eje x es x y en 
el eje y, y. El barrido del diseño se repite después del tiempo de refresco, tr. un número 
determinado de veces, en función del espesor de la nanoestructura. 
 
1.3.2. Grabado inducido mediante un haz de iones focalizado 
Metafóricamente podríamos hablar del FIB como de una caja repleta de pinceles 
de distintos grosores a disposición del talento del artista. Así, como si de un lienzo se 
tratara plasmamos con sutileza y precisión nanométrica trazos más o menos gruesos, 
 
FEB/FIB 
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en función de su diámetro, definiendo líneas, áreas y motivos, que finalmente forman 
un diseño. De tal manera, que si dejáramos a un lado la funcionalidad de estos, el 
grabado o tallado de estructuras mediante FIB, no sería más que arte a escala 
nanométrica. Las interacciones del FIB y el sólido suceden a partir de la pérdida de 
energía cinética inicial de los iones. Por tanto, si el ión no se puede dispersar fuera de 
la superficie del sustrato, se implantará a cierta profundidad de la superficie del 
sustrato. Algunos ejemplos de estas “piezas de arte” se exponen en la Figura 1.6 en la 
cual encontramos imágenes tomadas de los logos que se han grabado como muestra de 
agradecimiento a las instituciones que me han permitido el uso de las infraestructuras 
y equipamiento fundamentales para el desarrollo del trabajo experimental realizado en 
esta tesis. (a) Imagen SEM del logo de la Universidad de Zaragoza sobre un sustrato 
de Si, (b) imagen FIB del logotipo del Laboratorio de Microscopías Avanzadas sobre 
un sustrato de Cu y (c) imagen FIB del logo del Instituto de Nanociencia de Aragón 
sobre un sustrato de Cu. 
Desde el punto de vista funcional, el grabado mediante FIB permite un nuevo 
enfoque en sistemas de micro y nanoelectrónica, como por ejemplo el diseño o 
modificación de dispositivos nanomecánicos que forman parte de transistores17, 18, el 
tallado de nanoestructuras19-21, nanofabricación en tres dimensiones11, nanofabricación 
de puntas atómicas22, 23, etc. 
Figura 1.6: Grabado mediante FIB de los logotipos (de izquierda a derecha) de la 
Universidad de Zaragoza, el Laboratorio de Microscopías Avanzadas y el Instituto de 
Nanociencia de Aragón. 
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1.3.3. Ataque inducido mediante un haz de electrones o iones 
focalizado 
El ataque inducido por un haz de electrones o iones focalizado, FEBIE o FIBIE, 
respectivamente son técnicas comparables con la conocida “reactive ion etching” 
(RIE), con la diferencia que en los casos que presentamos el grabado es local y no 
global. Las diferencias entre el FEB y el FIB obviamente tienen una gran influencia en 
el resultado de los grabados cuando usamos gases de ataque. El mecanismo por el cual 
los gases de ataque consiguen el resultado final puede ser debido a uno o a varios 
efectos. Los gases pueden adsorberse en la superficie de la muestra y directamente 
reaccionar con esta, sin que sea necesario el haz para activar la reacción. O bien, 
pueden ser activados por los electrones secundarios generados y que alcanzan la 
superficie de la muestra. Las moléculas de gas adsorbidas pueden reaccionar con la 
superficie del material y atacarlo fácilmente. También pueden reaccionar con el 
material pulverizado cerca de la superficie para evitar su redepósito 24. 
Cualquier proceso en el que se usen gases de ataque tiene un mayor grado de 
difusión lateral. El proceso de pulverización física del FIB tendrá una mayor eficiencia 
al añadir este tipo de gases comparado con el proceso de ataque químico con el FEB, 
debido a que éste último por sí mismo no es capaz de grabar estructuras en un 
material. Sin embargo, como ya hemos comentado previamente, el FIB puede grabar 
cualquier material sin la necesidad de un gas adicional. Así, los procesos realizados 
mediante FIB en los cuales se usa un gas de ataque siempre serán más rápidos, en 
condiciones estándares, que los realizados mediante FEB. 
El uso de gases de ataque junto con el FIB es muy útil a bajas corrientes para 
aumentar la velocidad de grabado en el material y para hacer que el material 
pulverizado reaccione formando un compuesto volátil y así evitar que se redeposite. 
Por ejemplo, el I2 reacciona con el Al, y con el W crecido mediante FIBID más rápido 
que con el SiO2 y así permite cortar un contacto minimizando el grabado en el material 
aislante 25. 
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Como ya hemos comentado, el FEB no tiene un efecto de pulverizado físico a los 
voltajes de aceleración con los que se trabaja en un SEM convencional y los procesos 
de ataque se basan en la reactividad del gas adsorbido y en la volatilidad de los 
productos de la reacción.  El proceso ha sido demostrado en materiales como por 
ejemplo, SiO2, SiN, Al, Cr, CrOx, TaN, GaAs y Ge 
26-33 usando como gases de ataque 
XeF2, NOCl, o Cl2. Además, el Ti es susceptible de ser atacado tanto por FEBIE 
34, 






Figura 1.7: Ataque sobre una película delgada de Ti de 200 nm de espesor mediante 
FEBIE con XeF2: (a) Imagen SEM de un ataque con forma de agujero de 80 nm de diámetro. 
(b) Nanoelectrodos interdigitados con una resolución de ~200 nm. Figura extraída de la 
referencia 34. 
 
1.3.4. Crecimiento inducido mediante un haz de electrones focalizado 
El crecimiento inducido por un haz de electrones focalizado (FEBID) es una 
técnica que comenzó a desarrollarse en los años 1980s 36-38, la cual utiliza un haz de 
electrones, normalmente de un SEM/FEB, para disociar un material precursor, 
creando un depósito de forma selectiva. Las principales ventajas de esta técnica 
respecto a las tradicionales son: (1) el crecimiento sobre cualquier tipo de sustrato y en 
cualquier posición a la que alcance la imagen mediante el FEB, (2) es un proceso en 
un solo paso, (3) el crecimiento de estructuras en tres dimensiones, y (4) el control de 
su tamaño lateral y espesor a escala nanométrica. El mecanismo de crecimiento se 
puede considerar como el bien conocido, crecimiento químico en fase vapor 
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(“Chemical Vapour Deposition”, CVD) asistido por un haz de electrones focalizado, 
utilizando generalmente compuestos organometálicos como materiales precursores, 
véase la Figura 1.8(a). La mejor resolución alcanzada mediante esta técnica fue 
conseguida por Van Kouwen8, dónde se crecieron puntos de Pt de 3 nm. Estas técnicas 
desarrolladas en los últimos 30 años, ofrecen unas apasionantes perspectivas de futuro 
en un amplio rango de aplicaciones dentro del ámbito de los sistemas micro y 
nanoelectrónicos. Información más detallada acerca del proceso FEBID se puede 
encontrar en los siguientes resúmenes publicados por diferentes autores 24, 39-41. 
Al profundizar en el proceso FEBID, primero debemos tener en cuenta las 
interacciones que se producen, como la que tiene lugar entre las moléculas de 
precursor y el sustrato, la interacción entre el FEB y el sustrato, y la que ocurre entre 
los electrones generados en el sustrato y las moléculas de precursor. La adsorción de 
las moléculas de precursor en la superficie del sustrato se puede llevar a cabo 
mediante quimiadsorción o fisiadsorción, cuyo tiempo de residencia es un parámetro 
importante a tener en cuenta. Cuanto mayor es el tiempo de residencia, mayor es la 
probabilidad de que el FEB disocie las moléculas. Sin embargo, en cuanto el proceso 
de crecimiento comienza, la interfase se modifica, pasa de ser la superficie del sustrato 
a la superficie del depósito. Recientemente se ha publicado un estudio en el cual 
aportan datos acerca de las reacciones que transcurren en la superficie del sustrato al 
irradiar con el FEB las moléculas adsorbidas a bajas temperaturas (<100 K) y en 
sistemas de ultra alto vacío (~10-8 mbar) 42. 
Figura 1.8: Diagramas básicos del (a) crecimiento inducido mediante un haz de electrones 
focalizado y del (b) crecimiento inducido mediante un haz de iones focalizado. 
(a)  (b) 
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Como pudimos ver en la Figura 1.4(a), entre el FEB y el sustrato tienen lugar 
varias interacciones. En primer lugar, el haz primario colisiona con el sólido y se 
desvía de su trayectoria inicial. Si la colisión es inelástica, parte de la energía inicial 
puede ser transferida del haz primario a otros electrones en el sólido. Esos electrones 
interaccionarán con el sólido y se dispersarán. Los electrones generados de baja 
energía, menor de 50 eV se llaman SEs, los de alta energía se llaman electrones BSEs. 
La forma y el tamaño del “cono” de interacciones generadas bajo el FEB dependen de 
su voltaje de aceleración, del ángulo de incidencia y de la naturaleza del sustrato. 
Como hemos comentado previamente, el proceso es algo más complejo porque los 
SEs y los BSEs se generan sobre un sustrato que se modifica durante el propio 
proceso. El ejemplo más evidente es cuando crecemos pilares, debido a que los 
electrones que contribuyen al crecimiento cada vez están más confinados en éste, y 
también porque se puede generar un calentamiento inducido por el FEB al tener 
menos posibilidad de que se disipe por el sustrato 43. La medida directa de la 
temperatura local producida por los electrones es imposible de realizar porque no hay 
un dispositivo que permita la suficiente resolución espacial, temporal y térmica. Sin 
embargo, muchos autores han realizado cálculos analíticos y simulaciones que indican 
que el aumento de temperatura es insignificante en un sustrato masivo. La velocidad 
de crecimiento aumenta cuando desciende la temperatura del sustrato, por tanto, el 
proceso depende de las moléculas adsorbidas en la superficie y la velocidad depende 
del tiempo de residencia de las éstas 44. 
La interacción más importante entre el FEB y las moléculas de precursor es la 
descomposición de éstas, aunque no debemos olvidar que el FEB también puede 
estimular la desorción de las moléculas de precursor. La probabilidad de que un 
electrón induzca la escisión de un enlace de la molécula del precursor depende de su 
energía y se expresa como la eficiencia, “cross section” (E) (cm2). Cuanto mayor sea 
(E), mayor será la probabilidad de que los enlaces de las molécula se disocien. Sin 
embargo, es una probabilidad que depende de muchos parámetros, como por ejemplo 
las energías de enlace de la molécula o de la geometría específica de adsorción de la 
molécula. Los electrones de baja energía del orden de decenas de eV pueden inducir la 
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disociación de los enlaces de las moléculas de precursor, de la misma forma que 
permiten la disociación de especies contaminantes, como hidrocarburos que se 
encuentran dentro de la cámara de proceso durante el barrido del FEB al tomar 
imágenes. Así, los electrones de baja energía, como los SEs, juegan un papel principal 
en el proceso de disociación de las moléculas de precursor y por tanto del crecimiento 
del depósito. Sin embargo, no podemos excluir de este proceso las contribuciones 
debidas a los electrones de elevada energía, como el haz primario o los BSEs, porque 
el número absoluto de electrones generados bajo el haz puede ser lo suficientemente 
elevado como para que su contribución al crecimiento del depósito sea significativa 
(véase la Figura 1.9).  
Teniendo en cuenta los tres tipos de interacciones, se han observado dos 
regímenes de crecimiento. En el primero, el régimen limitado por los electrones, el 
crecimiento está limitado por la densidad de corriente del FEB y es independiente del 
flujo de gas precursor. En el segundo régimen, llamado limitado por el precursor, el 
crecimiento está limitado por el número de moléculas que alcanzan la superficie del 
área irradiada; de tal manera que se descomponen las moléculas adsorbidas en la 
superficie irradiada y las que se difunden hacia el área irradiada. 
 
Figura 1.9: Simulación de la distribución de energía de SEs y BSEs emitidos desde un 
sustrato de Ge y la eficiencia estimada de la disociación de la molécula de WF6 en función de 
la energía del FEB. Figura extraída de la referencia 45. 
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El proceso de crecimiento mediante FEBID se produce por una serie de 
complejos fenómenos físicos, y los modelos que intentan simular los resultados 
experimentales deben tener en cuenta un número elevado de factores o parámetros; 
como por ejemplo, la densidad de electrones y distribución espacial y de energía, la 
probabilidad de que la molécula de precursor se disocie en función de la energía del 
FEB, el tiempo de residencia del precursor, el calentamiento inducido por el haz de 
electrones, etc. Las simulaciones basadas en el modelo de Monte-Carlo permiten 
estudiar la distribución espacial y el espectro de energía de los electrones generados en 
un sólido, por lo que en este sentido se convierten en una herramienta muy útil 43. 
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dónde E0 es la energía del haz primario,  f(E) es el flujo de electrones y diss(E) es 
la probabilidad de que se disocien los enlaces de las moléculas de precursor a una 
energía dada y N es la densidad molecular en la superficie del sustrato. Algunos 
autores encontraron experimentalmente un máximo en la diss(E) para un valor de 
energía de unas decenas de eV 46. Estos valores están muy próximos a la posición del 
máximo de la distribución de SEs generados por el FEB, y así a la mayor disociación 
de moléculas de precursor.  
Sin embargo, la descomposición del material precursor no es completa debido a 
su naturaleza, sus energías de enlace y su disposición a disociarse bajo las condiciones 
de trabajo convencionales de un microscopio electrónico. Estas condiciones de trabajo 
son las siguientes: la temperatura ambiente en la cámara de proceso, la atmósfera de 
alto vacío (en el rango de 10-6 mbar), en ausencia de gases reactivos y por otra parte, la 
baja generación de electrones secundarios producidos a los voltajes típicos de trabajo 
(entre 1-30 kV). Estos últimos son los principales responsables del proceso de 
descomposición del material precursor y como consecuencia del crecimiento de 
materiales. De esta forma, el material crecido está compuesto por el elemento 
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deseable, cuya naturaleza normalmente es metálica, más carbono y oxígeno que 
provienen del material precursor y de especies contaminantes (hidrocarburos, oxígeno 
y vapor de agua) presentes en la cámara de vacío, en general empeorando la 
funcionalidad de las nanoestructuras. En la literatura encontramos el crecimiento de 
nanoestructuras de distintos tipos de materiales, como Pt, Pd, Cr, W, Co, Fe, etc, con 
un contenido metálico < 50% 24, 40, 41, 47. En la Figura 1.10 mostramos una imagen 
SEM de unos motivos navideños de Pt crecidos mediante FEBID. Diferentes 
estrategias centradas en la purificación de estos depósitos para mejorar el contenido 
metálico y así la propiedades físicas de estos han sido estudiadas en los últimos años 
47-50. 
 
Figura 1.10: Imagen SEM de motivos navideños de Pt crecidos mediante un haz de 
electrones focalizado sobre un sustrato de Si.  
 
1.3.5. Crecimiento inducido mediante un haz de iones focalizado 
El crecimiento inducido por un haz de iones focalizado (FIBID) es una técnica 
análoga al crecimiento mediante FEBID, salvo que se utiliza un haz de iones 
focalizado en vez de un FEB, véase la Figura 1.8(b). Por tanto, se aplica lo comentado 
en el apartado 1.3.4 del presente Capítulo10, 41. Sin embargo, no debemos olvidar que 
la acción del impacto y pulverización del FIB no ha desaparecido. En el balance de los 
procesos, esta contribución debe ser superada por la velocidad de crecimiento. Para 
conseguir un crecimiento adecuado debemos seleccionar la corriente del FIB acorde 
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con el volumen de material a crecer, porque si la densidad de corriente del FIB es 
demasiado alta desbastaremos la superficie del sustrato en vez de crecer un depósito. 
Mientras que, si la densidad de la corriente del FIB es demasiado baja, la velocidad de 
crecimiento será baja y el material crecido contendrá una elevada concentración de 
material sin reaccionar. 
Existen varios efectos secundarios que influyen en el proceso de fabricación 
mediante FIBID como por ejemplo, la implantación de iones, generación local de 
calor, redepósito de material, efectos de los SEs y el crecimiento debido a los iones 
dispersados. En los procesos de fabricación se suelen utilizar un FIB de iones pesados 
como el Ga+, en los cuales los iones dispersados pueden tener una influencia 
significativa en el crecimiento de nanoestructuras al compararlos con los efectos 
producidos por los electrones secundarios. Durante el proceso FIBID, los iones 
dispersados golpean la superficie del sustrato cerca de la base de la nanoestructura que 
está creciendo mediante el FIB y descompone las moléculas de precursor adsorbidas 
sobre éste, ensanchando su base. Ese depósito se genera hasta distancias de algunas 
micras desde la base de las nanoestructuras, y depende de la energía y el flujo de iones 
primarios utilizado en el proceso de crecimiento. Por tanto, el halo generado en los 
depósitos crecidos mediante FIBID es debido en gran medida a la escisión de las 
moléculas de precursor producida por los iones de Ga+ dispersados que escapan del 
borde de la estructura que se está creciendo. El perfil y el espesor del halo son 
directamente proporcionales al flujo de iones de Ga+ dispersados y la intensidad de 
iones dispersados cerca de la base de la estructura será muy elevada debido al pequeño 
ángulo de dispersión. El proceso está esquemáticamente ilustrado en la Figura 1.11, 
dónde se indican el FIB, el flujo de iones dispersados, la estructura de Pt crecida y el 
perfil del halo generado. 
Además, podrían existir otros fenómenos como el pulverizado y la ruptura 
inducida mediante los SEs de los enlaces de las moléculas, etc. Así, en regiones muy 
próximas a la estructura, el perfil de crecimiento cerca de la base se atisba bastante 
complejo. Sin embargo, la influencia de esos fenómenos puede ser insignificante para 
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relativamente largas distancias, por encima de 200 nm de distancia de la base de la 
estructura crecida 51. 
 
Figura 1.11: Representación esquemática de halo generado por los iones de Ga+ 
dispersados. Imagen extraída de la referencia 51.  
 
 
Figura 1.12: Imágenes SEM de estructuras de W crecidas mediante FIBID (a) Puente 
suspendido (imagen con un ángulo de inclinación de 54º) extraída de la referencia 53; (b) 
Estrellas de cinco puntas. 
 
En la literatura podemos encontrar numerosos estudios en los que el crecimiento 
de nanoestructuras mediante FIBID podría tener un papel crucial en innumerables 
aplicaciones en el campo de la Nanotecnología. Como ejemplos, podemos enumerar el 
crecimiento de estructuras en tres dimensiones de W como se puede observar en la 
Figura 1.12(a) y de Pt en la Figura 1.13, las cuales se podrían utilizar para contactar 
nanopartículas, nanohilos, etc. 52-57; el crecimiento de estructuras con formas muy 
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diversas, como podemos ver en la Figura 1.12(b); el uso de los depósitos de SiO2 en el 
sellado hermético de dispositivos (bajo condiciones de vacío) MEMS 58; depósitos de 
Pt crecidos mediante FIBID como películas protectoras en la fabricación de muestras 
para TEM mediante FIB; la reparación de circuitos integrados mediante W crecido por 
FIBID 25, 59, entre otros muchos. 
 
 
Figura 1.13: Imágenes SEM de depósitos de Pt crecidos mediante FIBID que contactan 
una partícula permitiendo el estudio de sus propiedades eléctricas. Figura extraída de la 
referencia 57. 
 
También nos gustaría mencionar el crecimiento inducido por los iones de Ga+ 
dispersados en las diferentes caras de estructuras fabricadas previamente. Este 
fenómeno sucede al irradiar con el FIB en las cercanías de esas estructuras (incluso a 
varias micras de distancia) con la presencia de un gas precursor como podemos ver en 
la Figura 1.14 60. Primero se fabrica un pilar de carbono mediante FIBID, a 
continuación crecen al lado un hilo de Pt y el pilar de carbono se cubre de Pt. Sin 
embargo, si en primer lugar se fabrica un pilar de Pt mediante FIBID y después crecen 
al lado un hilo de carbono, el pilar de Pt no se cubre de carbono. En el primer caso, se 
crea el depósito de Pt sobre el pilar de carbono, debido a la disociación de las 
moléculas de gas precursor que están adsorbidas sobre el mismo, producida por los 
iones de Ga+ dispersados. Estos se generan al impactar con los núcleos de los átomos 
de Pt a medida que va creciendo el depósito. En el caso del carbono, al ser un 
elemento más ligero que el Ga+, el impacto de los iones nunca puede producir una 
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dispersión de estos con un ángulo () superior a 90º. Por tanto, el crecimiento debido a 
los iones de Ga+ dispersados sólo es posible para aquellos elementos que son más 
pesados que el Ga+ 61. 
 
Figura 1.14: Representación esquemática del crecimiento de un depósito sobre una 
estructura ya crecida mediante los iones de Ga+ dispersados. Figura extraída de la referencia 61. 
 
1.3.6. Comparación entre las técnicas FEBID y FIBID 
FEBID FIBID 
Baja velocidad de crecimiento Alta velocidad de crecimiento 
Generación de halo Generación de halo 
- Pulverización del sustrato 
- Implantación de iones de Ga+ 
- Amorfización del sustrato 
Bajo contenido de metal, salvo excepciones Alto contenido de metal 
- Iones pueden afectar las propiedades 
Depósitos de tamaño lateral < 3 nm Depósitos de tamaño lateral < 10 nm 
Tabla 1.1: Diferencias principales entre FEBID y FIBID. 
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Las nanoestructuras estudiadas en esta tesis fueron fabricadas mediante estas dos 
técnicas. De ahí, la relevancia que se les está otorgando en este Capítulo. En la Tabla 
1.1 resumiremos las principales diferencias entre ellas. 
 
1.3.7. Comparación entre FEBID/FIBID con EBL 
En la Figura 1.15 resumimos las ventajas más significativas de las técnicas de 
nanofabricación FEBID y FIBID frente a las de técnicas más convencionales y bien 
instauradas en distintos campos de la Nanotecnología, como es la litografía 
electrónica. 
Figura 1.15: Diagrama comparativo a modo de balanza de las virtudes de las técnicas 
FEBID/FIBID frente a las de la litografía electrónica. 
 
Tras comentar la versatilidad y las numerosas ventajas que exhiben estas 
novedosas técnicas debemos ser conscientes del elevado número de parámetros que se 
34 Capítulo 1. Introducción 
deben estudiar y optimizar para obtener los mejores resultados: dimensiones del 
depósito en el plano, espesor del depósito, voltaje de aceleración del haz, corriente del 
haz, tiempo de permanencia del haz en cada punto, la distancia entre cada punto, 
tiempo de refresco, flujo de gas precursor, presión base de la cámara, naturaleza y 
limpieza del sustrato, temperatura del sustrato, posición de la aguja del gas precursor 
respecto de la zona de interés de la muestra, número de barridos, estrategia de barrido. 
No debemos olvidar los inconvenientes o deficiencias que pueden presentar. En el 
caso del FEBID: aparición del halo, bajo contenido metálico ~30% atómico, salvo en 
el contenido de Fe > 80% y, Co > 90%, elevada resistividad, varios órdenes de 
magnitud respecto al metal puro salvo en el Co y el Fe, como mostraremos en los 
Capítulos 3 y 4 de esta tesis, bajo volumen por dosis (0.01-0.0005 m3/nC). En el caso 
del FIBID: aparición del halo, implantación de Ga+, induce amorfización, desorden 
(en el caso de los depósitos de W es una ventaja como veremos en el Capítulo 5) y 
pulverización de los primeros nanómetros del sustrato. 
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1.4. Nanoestructuras estudiadas en esta tesis 
Hoy en día pueden fabricarse nanoestructuras mediante técnicas más 
convencionales y bien instauradas en nanotecnología como el MBE (“molecular beam 
epitaxialy”), PLD (“pulsed laser deposition”), “sputtering”, CVD, combinadas con 
EBL, etc. Sin embargo, las ventajas esgrimidas en anteriores apartados nos llevaron al 
estudio y desarrollo de nanoestructuras funcionales mediante otras técnicas más 
recientes y menos explotadas. Las nanoestructuras fabricadas en esta tesis fueron 
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1.5. Nanoestructuras magnéticas 
1.5.1. Introducción a la Espintrónica 
Espintrónica o Magnetoelectrónica es una tecnología emergente que utiliza el 
fenómeno de transporte que depende del espín en dispositivos de almacenamiento 
magnético de datos, lógica magnética, sensores magnéticos, etc. De esta manera, en 
los últimos años se ha desarrollado una nueva generación de dispositivos espintrónicos 
basados en nuevos materiales a escala nanométrica.  
 
1.5.2. Propiedades de nanoestructuras magnéticas 
1.5.2.1. Conducción eléctrica 
La carga eléctrica en el interior de un material en presencia de un campo eléctrico 
aplicado se desplaza por medio de colisiones con el entorno en una dirección paralela 
a la corriente eléctrica aplicada. Estas colisiones pueden ser debidas, por ejemplo a la 
red de núcleos atómicos y sus vibraciones (relacionadas con la temperatura) y a las 
imperfecciones de la red como defectos puntuales (impurezas, vacantes), defectos 
lineales (dislocaciones) y defectos superficiales (maclas, fronteras de granos). Por lo 
tanto, el número de colisiones depende de la estructura cristalina del material y de su 
temperatura. Esas imperfecciones de la red cristalina dispersan las ondas electrónicas 
disminuyendo su movilidad y por tanto la conductividad eléctrica. La temperatura 
hace que aumente la energía de vibración de los átomos de la red, por lo que dispersan 
más las ondas electrónicas disminuyendo la movilidad de los electrones y por tanto la 
conductividad eléctrica. 
En los siguientes apartados centraremos la introducción de las propiedades de las 
nanoestructuras magnéticas, en los fenómenos de transporte eléctrico asociados a 
metales granulares, siendo este tipo de sistema de naturaleza similar a las estructuras 
magnéticas (Co y Fe) crecidas mediante FEBID. Los metales granulares consisten en 
una mezcla de compuestos metálicos y no metálicos; cuándo la composición de este 
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sistema desordenado cambia, sus propiedades eléctricas también lo hacen. 
Distinguimos tres regímenes de conducción eléctrica: metálico, transición de metal a 
aislante y aislante o semi-aislante. 
Régimen metálico: en el régimen metálico, la resistividad eléctrica viene 
influenciada por las interacciones electrón-fonón de la estructura metálica. Para 
elevadas temperaturas, esas interacciones son las responsables del aumento de la 
resistividad. Además, los metales tienen un ratio de la resistividad residual (“Residual 
Resistivity Ratio”, RRR) positivo, que se define como RRR= R(T)/R(0K) 
Régimen de transición de metal a aislante (“Metal-Insulator Transition”, 
MIT): el cambio de régimen de conducción de metal a aislante en materiales 
granulares indica que la conductividad pasa de metálica a aislante al descender el 
contenido metálico, pero en ningún caso se observa un comportamiento metálico o 
aislante puro. La conducción metálica se produce en materiales con elevada 
concentración de metal, que percolan conectando los caminos de conducción. Al 
descender el contenido metálico, los caminos de percolación disminuyen y la 
activación de los electrones entre islas metálicas comienza a ser significativa en el 
mecanismo de conducción. 
Régimen aislante o semi-aislante: la conductividad se encuentra en el régimen 
aislante o semi-aislante en sistemas granulares cuando las islas metálicas están 
completamente rodeadas por una matriz aislante. Así, la conducción es principalmente 
basada en el túnel o “hopping” de los electrones de isla a isla. 
La conductividad en este régimen puede explicarse con un modelo estándar 62 
basado en dos hipótesis: la primera, el transporte de electrones es debido al efecto 
túnel entre vecinos cercanos y además es térmicamente activado; la segunda, el 
electrón necesita una suma de energía para saltar hacia la isla cargada para superar la 
energía electrostática adicional. Para sistemas granulares desordenados, se encontró 
que la conductividad  debería comportarse como: 
∝ exp 	 	 ⁄                                         (1.2  
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T0 y x~ 0.5 son constantes 
63. Ello indica que los caminos de conducción varían en 
función de la temperatura, y además se produce un cambio en el balance entre la 
distancia de “hopping” y la energía de activación. Este mecanismo se conoce como 
“variable range hopping”, VRH. 
La teoría de VRH describe el comportamiento de la resistividad a baja 
temperatura en sistemas altamente desordenados, en los cuales los estados están 
localizados. Considerando dos estados localizados a una distancia R, el estado de la 
izquierda está a una energía E1 y el estado de la derecha a una energía E2. Suponiendo 
que W= E2 – E1 > 0, un electrón puede saltar de la izquierda a la derecha mediante la 
absorción de un fonón con una energía tal que ħ W. 
Figura 1.16: Ilustraciones que indican varios tipos de conducción en sistemas granulares 
en función del contenido de metal y su microestructura. (a) conducción de tipo túnel, 
comportamiento semi-aislante o aislante, muy bajo contenido metálico; (b) conducción de tipo 
túnel  o “hopping” con algunos caminos metálicos, MIT; (c) conducción metálica. 
 
En la Figura 1.16 representamos unas ilustraciones en las que se diferencian 
varios tipos de conducción eléctrica en función de la composición y microestructura 
de un sistema dado. En (a), la concentración de metal es baja, las partes metálicas 
están formando pequeñas islas aisladas embebidas en una matriz aislante. La 
conductividad eléctrica es relativamente pequeña y necesita una activación térmica. Se 
le puede atribuir un mecanismo de conducción túnel o “hopping” entre las partículas 
metálicas. En (b), aumenta la concentración de metal dentro de la matriz aislante, 
aunque seguimos teniendo una estructura semi-aislante cerca de la transición metal-
aislante. En (c), la concentración de metal es elevada y la microestructura consiste en 
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una matriz metálica con pequeñas inclusiones o islas aislantes. Por tanto, en este 
sistema la conducción es puramente metálica.  
 
1.5.2.2. Magnetorresistencia 
La magnetorresistencia (MR) es la propiedad que posee un material para cambiar 
su resistencia eléctrica al aplicarle un campo magnético externo y se define como el 




																																																																									 1.3  
Un material que tiene un valor de resistencia superior en presencia de campo que 
en ausencia de éste tendrá una magnetorresistencia positiva. Mientras que si con 
campo se reduce la resistencia, la magnetorresistencia será negativa. Este fenómeno ha 
sido ampliamente estudiado en un elevado número de investigaciones de gran interés, 
con la consecuencia de que hoy día numerosos materiales magnetorresistivos están 
disponibles en la tecnología de uso comercial, como sensores magnéticos, cabezas de 
grabación magnética, y dispositivos de almacenamiento masivo, los cuales se basan en 
fenómenos como la magnetorresistencia  gigante, GMR (“Giant magnetoresistance”), 
la MR anisótropa (AMR) o la MR túnel (TMR), véase la Tabla 1.2. 
La GMR fue descubierta en 1988 por Albert Fert 64, fascinante hallazgo por el 
cual le concedieron el premio Nobel de Física en 2007 junto con Peter Grünberg. Su 
origen es debido al tipo de dispersión que experimenta el electrón en razón de su 
dirección de espín y que tiene lugar en materiales magnéticos. De este modo, se 
observa la existencia de dos estados, uno de baja y otro de alta resistencia en 
multicapas de materiales magnéticos separadas por una capa de material no 
magnético. Las capas magnéticas se acoplan de forma paralela o antiparalela en 
función del espesor de la capa no magnética a campo magnético nulo. Si a campo cero 
el estado magnético es antiparalelo, al aplicar un campo magnético se producirá un 
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alineamiento paralelo, y por tanto un cambio de resistencia. Este tipo dispositivos 
pueden operar en cabezas lectoras de los discos duros de los ordenadores. 
 
Tipo Materiales MR (%) 
AMR Ferromagnéticos ~ 5% 
GMR Multicapas o granulares 
(ferromagnético/metal/ferromagnético) 
~ 20% 
TMR Heteroestructuras o granulares 
(ferromagnéticos/aislante/ferromagnético) 
~ 200% 
Tabla 1.2: Comparación de los valores de los distintos tipos de MR a temperatura 
ambiente. 
 
1.5.2.2.1. Magnetorresistencia anisótropa 
El origen físico de la AMR viene dado por la interacción o acoplamiento espín-
órbita y fue explicado por primera vez en 1962 por Kondo 65. Los electrones que 
ayudan a la conducción en un metal, como el Fe, Co, Ni, son los electrones de los 
estados 4s y 3d. Los electrones del estado 4s se consideran electrones libres y 
contribuyen mayoritariamente a la conducción, mientras que los electrones 3d 
contribuyen a la conducción sólo en cierta medida debido a que están más localizados. 
Los estados 3d vacíos o incompletos pueden estar ocupados temporalmente por 
electrones de conducción 4s. La propiedad característica de los metales de transición 
es que las densidades del espín-arriba y del espín-abajo en los estados 3d son distintas. 
Los electrones 4s se dispersan en función de la orientación del momento angular 
orbital de los electrones 3d. Por lo tanto, la resistencia en ambos canales es distinta. Al 
aplicar un campo magnético externo, los espines se orientan, los orbitales se 
reorientan, modificando la dispersión de los electrones y como resultado se observan 
cambios en la resistencia. En el caso del cobalto o del hierro policristalinos, una 
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corriente aplicada paralela a la dirección del campo externo, implica una resistencia 
mayor, debido a que la probabilidad de colisión de los electrones es mayor. Una 
corriente aplicada perpendicular a la dirección del campo externo, implica una 
resistencia menor, debido a que la probabilidad de colisión de los electrones es menor 
(véase la Figura 1.17). 
  
Figura 1.17: Dibujo explicativo sobre el origen de la AMR. 
 
1.5.2.2.2. Magnetorresistencia túnel en materiales granulares 
El origen físico de la TMR viene dado por la diferente probabilidad de la 
intensidad del efecto túnel de los electrones desde un material ferromagnético a otro a 
través de una barrera aislante en función de la orientación de su espín 66.  
Los sistemas granulares son materiales compuestos desordenados formados por 
nanopartículas magnéticas embebidas en una matriz aislante. De tal manera, que el 
mecanismo de conducción eléctrico puede darse por el efecto túnel entre las 
nanopartículas si el contenido metálico es inferior al umbral de percolación (entre 20-
60% atómico). Si las nanopartículas son ferromagnéticas, los vectores de imanación 
estarán desalineados en ausencia de campo magnético externo, por tanto en un estado 
de elevada resistencia. A medida que aumentamos el campo magnético, los vectores 
de imanación se alinean aumentando la probabilidad de efecto túnel de los electrones 
entre nanopartículas contiguas, pasando a un estado de baja resistencia (Figura 1.18). 
Se han observado ejemplos de este fenómeno en películas granulares de Co-Al-O, de 
FeSiO2 
67-69 y Fe-MgO 70.  
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Figura 1.18: Ilustración de la configuración magnética de las nanopartículas magnéticas 
embebidas en una matriz aislante. (a) Los vectores de imanación están alineados al aumentar el 
campo magnético aplicado, aumentando la probabilidad de que la conducción se lleva a cabo 
mediante el efecto túnel de los electrones de las nanopartículas, llevándonos a un estado de 
baja resistividad. (b) Los vectores de imanación están desalineados en ausencia de campo 
magnético, estado de elevada resistividad. (c) igual que en (a), pero al aumentar el campo 
magnético aplicado en el sentido contrario. 
 
1.5.2.3. Efecto Hall 
El efecto Hall consiste en la aparición de un voltaje perpendicular a la corriente 
cuando se aplica un campo magnético perpendicular a ésta. En el caso más sencillo de 
un solo tipo de portadores (electrones o huecos), el efecto Hall en materiales no 
magnéticos es una función lineal del campo magnético aplicado y su intensidad está 
relacionada con la densidad de portadores de carga. La imanación en materiales 
ferromagnéticos produce fuertes desviaciones de la linealidad, de tal manera que la 
resistividad Hall (H) viene definida por la siguiente expresión (1.4) 65. 
	 																																																				 1. 4  
Donde VH es el voltaje Hall medido, transversal a la dirección de la corriente (I) y 
 es el espesor de la película. Como hemos comentado, en materiales magnéticos, H 
viene dada por la contribución ordinaria (OHE) relacionada con el campo magnético 
externo aplicado y la contribución anómala (AHE) relacionada con la imanación, 
dónde R0 y RS son los coeficientes Hall ordinario y anómalo, respectivamente. 
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1.5.2.3.1. Efecto Hall anómalo 
La resistividad Hall anómala depende en gran medida de la resistividad de la 
película tal como se indica en la ecuación (1.5) 71: 
																																																																																																									 1. 5  
donde  y  son dos constantes. El término lineal viene dado por el mecanismo 
extrínseco de dispersión “skew scattering” de los electrones en impurezas y defectos. 
El término cuadrático está gobernado por la contribución intrínseca inducida sólo por 
la estructura de bandas y que es independiente de la dispersión de los electrones o bien 
por el mecanismo extrínseco de dispersión “side jump” de los electrones 72-74. El 
“skew scattering” describe el ángulo de deflexión de la trayectoria de los portadores 
de carga en la dispersión. En el “side jump” se desplaza completamente la trayectoria 
del electrón de su camino original (Figura 1.19). 
 
Figura 1.19: Ilustración de los tres mecanismos que pueden gobernar el AHE. (a) 
Contribución intrínseca (b) Contribución tipo “side jump”. (b) Contribución tipo “skew 
scattering”. Figura inspirada de la referencia 71. 
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1.6. Nanoestructuras superconductoras 
1.6.1. Introducción a la superconductividad 
Desde que en 1911 Kamerling Onnes descubriera la conductividad perfecta (no 
hay resistencia al paso de corriente eléctrica), a la cual denominó superconductividad 
75, numerosos hallazgos le han sucedido convirtiéndola en una de las principales áreas 
de investigación en física de la materia condensada 76. Estudios básicos recientes de 
gran interés están relacionados con la superconductividad en una dimensión77, el 
confinamiento de vórtices 78, el anclaje de vórtices 79, etc. Además, no podemos obviar 
las recientes aplicaciones en la fabricación de nanoSQUIDS80-82, bits superconductores 
cuánticos (SQB)83, 84, etc. 
En 1986, Bednorz y Müller descubrieron una nueva clase de superconductores de 
alta-temperatura. Así, el compuesto LaBaCuO4 transitaba al estado superconductor por 
debajo de 30 K 85, rápidamente la Tc de esta familia de superconductores alcanzó los 
130 K. Más recientemente, en 2008 se descubrieron los superconductores basados en 
Fe, con Tc~ 50 K 
86. Estos nuevos descubrimientos nos guían hacia nuevas rutas en la 
preparación y caracterización de materiales superconductores con el objetivo de 
implantarlos en el área de la Nanotecnología asociada a la física de la materia 
condensada. 
Retomando los inicios de este nuevo estado, además de la ausencia de resistencia 
por debajo de una temperatura crítica Tc, característica de cada material, en 1933 
Meissner y Ochsenfeld descubrieron el diamagnetismo perfecto 87. Un material 
superconductor bajo campo magnético expulsa el campo al ser enfriado por debajo de 
su Tc. Este hecho no podría explicarse con el fenómeno de la conductividad perfecta, 
el cual tendería a atrapar dentro del mismo el flujo magnético. De hecho, en cada 
material el estado superconductor viene delimitado por unos valores críticos de 
temperatura, campo magnético y densidad de corriente  (véase la Figura 1.20). 
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Figura 1.20: Diagrama esquemático del estado superconductor acotado por los valores de 
temperatura, campo magnético externo y densidad de corriente aplicada; los cuales son 
característicos de cada material. 
 
En un material superconductor el campo es expulsado por unas supercorrientes 
superficiales que apantallan el campo magnético externo. Sin embargo, el campo no es 
completamente expulsado en la superficie dónde se generan las supercorrientes, 
descendiendo su valor de forma exponencial desde la superficie hasta una longitud 
característica, llamada longitud de penetración de London, L. 
La teoría macroscópica de Ginzburg-Landau (GL)88 permite describir 
inhomogeneidades o variaciones espaciales de la densidad de los electrones 
superconductores, ns mediante la introducción de un parámetro de orden | | , 
cuyo módulo al cuadrado | |  representa ns. De esta manera, la teoría de GL permite 
explicar otro comportamiento del material superconductor respecto al campo 
magnético externo diferente al efecto Meissner. Cuando el campo magnético penetra 
en un superconductor se generan zonas normales que coexisten con las zonas 
superconductoras en las cuales el campo es expulsado. En esas regiones normales el 
parámetro de orden se anula, mientras que recupera su posición de equilibrio en las 
regiones superconductoras. En la Figura 1.21(a) podemos observar como el módulo 
del parámetro de orden se anula completamente en la región normal recuperando su 
valor inicial a una longitud característica, llamada longitud de coherencia, ξ. Como 
hemos comentado, el campo magnético no es completamente expulsado del material 
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superconductor por las supercorrientes generadas, sino que penetra desde la superficie 
hacia el núcleo normal de forma exponencial una longitud característica, llamada 
longitud de penetración, . El cociente entre estos dos parámetros, /ξ es conocido 
como el parámetro adimensional de Ginzburg-Landau, κ. Si κ>1, las líneas de campo 
penetrarán en el material superconductor, distinguiéndolo de los sistemas que 
describen el efecto Meissner. Por ello se estableció un criterio para clasificar a los 
materiales superconductores en función de su comportamiento bajo campo magnético. 
Los superconductores que presentan el efecto Meissner puro son los llamados de tipo 
I. Sin embargo, la mayoría de superconductores se comportan de forma distinta, los 
conocidos como superconductores de tipo II, en los cuales como hemos comentado el 
campo magnético no es expulsado completamente en todas las regiones del material, y 
se distinguen zonas que presentan un comportamiento normal y zonas 
superconductoras, el estado mixto.  
La forma en la cual el campo magnético penetra en un superconductor de tipo II 
fue explicada en 1957 por A. A. Abrikosov 89. El campo penetra en el superconductor 
formando líneas de flujo magnético, llamadas vórtices. Cada vórtice tiene asociado un 
cuanto de flujo, 0=h/2e= 2.07 × 10-15 Wb. En el centro tenemos el núcleo normal y 
alrededor de éste supercorrientes circulares, dónde el campo no es expulsado 
completamente. La configuración energética más favorable para el ordenamiento de 
los vórtices debido a sus interacciones es una red regular con simetría hexagonal o 
cuadrada como se indica en la Figura 1.21(b) 90. 
Figura 1.21: (a) Variación radial del módulo del parámetro de orden (naranja), el campo 
magnético (azul) y la densidad de corriente en un vórtice (azul oscuro). (b) Representación 
esquemática de la red de vórtices de Abrikosov con simetría hexagonal. Figura extraída de 90.  
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La teoría microscópica de Bardeen-Cooper-Schrieffer (BCS) explicó el origen de 
la ausencia de resistencia en el estado superconductor 91. La idea se basa en la 
atracción débil de dos electrones cercanos al nivel de Fermi que se enlazan para 
formar lo que conocemos como par de Cooper con una energía inferior a la EF 
92. 
Dicha interacción atractiva está generada por la interacción electrón-fonón-electrón 
predicha en la referencia 93. 
 
1.6.2. Dinámica de vórtices 
Los vórtices se comportan como objetos que pueden moverse debido a la 
presencia de una corriente. El movimiento de los vórtices viene gobernado por la 
ecuación (1.6)76, 
							 	 	 0																																																																																																							 1.6  
dónde la fuerza de Lorentz por unidad de longitud de vórtice viene definida 
por		 	 	Φ 	,  es la viscosidad del movimiento del vórtice, 	es la velocidad 
del vórtice y  es la fuerza de anclaje.  
En presencia de una corriente aplicada, las líneas de flujo experimentan una 
fuerza de Lorentz por unidad de longitud que tiende a mover los vórtices de forma 
transversal respecto a la corriente aplicada, ese movimiento produce una disipación de 
energía que genera un campo eléctrico y por ende induce un voltaje longitudinal o 
resistencia finita.  
Siguiendo la ley de Faraday, 
	 	 	 	 	 	 																																																																																																 1.7   
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El voltaje inducido en el movimiento de vórtices es Ux= 0 ,y/L a una densidad 
de vórtices dada n = B/0, así el número de vórtices en un nanohilo de longitud, L y 
ancho, a es N= nLa. El campo eléctrico viene dado por la ecuación (1.8). 
,
	 ,
																																																																																				 1.8          
Junto con la ecuación (1.6), el campo eléctrico generado por el movimiento de los 
vórtices viene dado por la ecuación (1.9). 
						 																																																																																																											 1.9  
En la mayoría de superconductores de tipo II, el movimiento de vórtices 
encuentra una oposición debida a pequeñas inhomogeneidades que pueden anclar los 
vórtices, por lo que no se observaría una resistencia finita hasta que la fuerza de 
Lorentz superara la fuerza de anclaje de los vórtices. Cuando la fuerza de Lorentz 
supera la fuerza de anclaje de los vórtices, los vórtices se mueven a una velocidad que 
depende de la viscosidad del material y por tanto, 0. Cuando la fuerza de anclaje 
es superior a la fuerza de Lorentz, los vórtices están anclados y 0. 
En hilos superconductores, el anclaje es muy fuerte por lo que la densidad de 
corriente que se puede aplicar sin disipación es muy elevada. Este hecho se pondrá de 
manifiesto en el Capítulo 5 de esta tesis, dónde se presentan las medidas de transporte 
eléctrico en nanohilos superconductores de wolframio. El estudio del anclaje de 
vórtices ya sea por un desorden estructural o bien inducido artificialmente por diseños 
de ingeniería ha sido una de las mayores líneas de investigación en 
superconductividad durante las últimas décadas 94. 
 
1.6.2.1. Resistencia “flux flow” 
En el caso ideal donde no existe el anclaje de los vórtices, su movimiento 
generado por la fuerza de Lorentz sólo es impedido por la fuerza generada por la 
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viscosidad del material, es el régimen de “flux flow” puro. Simplicando la expresión 
(1.6), alcanzamos la (1.10). 











																																																																																							 1.12  
Sustituyendo la ecuación (1.12) en (1.11), obtenemos una expresión más reducida 




	 																																																																																							 1.13  
Todos los materiales reales tienen defectos, ya sea por la presencia de impurezas, 
inhomogeneidades, corrugación de la superficie, etc., que pueden generar centros de 
anclaje, ya que los vórtices tienden a ocupar las posiciones energéticamente más 
estables. En investigación básica del “flux flow” puro, el anclaje de los vórtices es un 
efecto indeseable que complica su estudio; mientras que en aplicaciones, este efecto 
puede convertirse en una ventaja debido a que es una forma de reducir la disipación de 
energía al inmovilizar las líneas de flujo, útil en solenoides de altos campos 
magnéticos.  
En el fenómeno de “flux creep” la energía térmica puede permitir que las líneas 
de flujo salten de un punto de anclaje a otro como una unidad o paquete, en respuesta 
a la fuerza de movimiento generada por la densidad de corriente. Sin aplicar una 
corriente como se representa en la Figura 1.22(a), la probabilidad de pasar de un 
mínimo de energía a izquierda o derecha es la misma. Mientras que en la Figura 
1.22(b),  el vórtice o paquete de vórtices pasará en la dirección en la que desciende la 
densidad de corriente con mayor probabilidad. Presumiblemente, la velocidad de salto 
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de las líneas de flujo tendría una dependencia de tipo exponencial, como la expresada 
en la ecuación  (1.14). 
 
Figura 1.24: Representación esquemática de los vórtices saltando barreras de energía al 
centro de anclaje adyacente. (a) Fuerza de movimiento es cero. (b) Fuerza de movimiento 
debido a la corriente favorece los saltos en la dirección de bajada.  
 
	~	 	 ⁄ 																																																																																																													 1.14  
La disipación de energía debida al movimiento de los vórtices depende de la 
distribución de los electrones normales en el núcleo, los cuales pueden producir V(I) 
no lineales con densidades de corriente muy elevadas. Se diferencian dos casos de 
efectos no lineales: la teoría de Larkin y Ovchinnkov que predice inestabilidades en el 
“flux flow” a temperaturas cercanas a la Tc atribuidas al encogimiento del núcleo del 
vórtice y a temperaturas muy por debajo de Tc, donde el efecto es debido al 
calentamiento de los electrones 95. 
 
1.6.2.2. Resistencia “phase  slip” 
En este apartado comentamos brevemente el mecanismo de disipación de energía 
mediante “phase slips” que se puede observar en superconductores de 1D, por 
ejemplo en nanohilos con un espesor o ancho del línea del orden de su ξ 76, 77, 96-98 o 
bien en estructuras con constricciones cuya dimensión de ésta sea comparable a la ξ. 
La resistencia de nanohilos de estas dimensiones es distinta de cero por debajo de la Tc 
debido a fluctuaciones del parámetro de orden del superconductor, cuando el 
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mecanismo de disipación está gobernado por el “phase slips”. Las fluctuaciones 
térmicas son significativas a temperaturas próximas a la Tc. La fase relativa del 
parámetro de orden del superconductor cambia respecto de un punto del nanohilo a 
otro 2produciendo un voltaje o resistencia finita.  
La teoría de los “phase slips” activados térmicamente (TAPS) fue desarrollada 
por Langer y Ambegaokar en 1967 99 y completada por McCumber y Halperin en 
1970 100. La teoría LAMH explica la disipación de energía y resistencia finita en 
nanohilos de 1D por debajo de la Tc. Las activaciones térmicas del sistema TAPS 
suceden a una velocidad gobernada por una dependencia de tipo exponencial como en 
la expresión (1.15) cuando se sobrepasa una barrera de potencial, F. 
	~	 	 ⁄                                                                                                  1.15  
Tal y como hemos relatado existen diferentes regímenes para el movimiento de 
los vórtices en materiales superconductores. En el Capítulo 5 abordaremos el estudio 
de la dinámica de vórtices en microhilos, nanohilos, y nanohilos ultraestrechos de 
wolframio crecidos mediante FIBID, un material superconductor de tipo II en el límite 
sucio, con anclaje débil que lo hace ideal para este tipo de estudios 101, 102.        
                                                                                
1.6.3. Dinámica de vórtices no local 
En 1965, Giaever demostró experimentalmente el movimiento de líneas de flujo 
mediante medidas eléctricas y el movimiento no local de vórtices en las zonas dónde 
la corriente no circula 103. 
El paso de una corriente en una estructura superconductora de tipo II y de anclaje 
débil como la mostrada en la Figura 1.23 puede originar un voltaje no local en una 
zona alejada que está conectada por una canal por donde los vórtices se mueven. 
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El voltaje no local perpendicular a la dirección de movimiento de los vórtices fue 
predicho teóricamente por Wortis y Huse104 y comprobado experimentalmente en 
superconductores de alta temperatura, que presentan elevada viscosidad y cerca de la 
transición al fundido 105. En principio este efecto desaparecería a distancias mayores 
que unos pocos parámetros de red en ausencia de una corriente de circulación 78.  
Sin embargo, Grigorieva et al. encontró un efecto no local diferente, en el cual el 
movimiento de los vórtices en un nanohilo superconductor de tipo II se disipaba en un 
voltaje medido en unos conectores transversales al nanohilo superconductor, por 
donde no circulaba la corriente. En este caso el movimiento de los vórtices no local 
permanece a lo largo de varios cientos de distancias entre vórtices, en contraste con el 
efecto dinámico inducido por la viscosidad 78, 106-109.  
Figura 1.23: Representación esquemática de la geometría de la muestra utilizada para 
medir el voltaje no local  en nuestras muestras al pasar corriente por el nanohilo horizontal 
superior y medir la caída de voltaje que se genera por el movimiento de los vórtices en el hilo 
horizontal inferior.  
En el marco del estudio de la dinámica de vórtices no local se fabricaron y 
caracterizaron nanohilos de wolframio mediante FIBID con la configuración 
propuesta por Grigorieva, cuyos resultados mostraremos en el Capítulo 5. 
1.7. Objetivos y estructura de la tesis 53 
1.7. Objetivos y estructura de la tesis 
La motivación de esta tesis ha sido la fabricación de materiales a escala 
nanométrica utilizando unas técnicas novedosas como son las técnicas de crecimiento 
mediante FEBID/FIBID. El objetivo que conlleva la fabricación de estas 
nanoestructuras es que sean funcionales en el ámbito de la Nanotecnología. En primer 
lugar, abordaremos el estudio de las nanoestructuras que presentan un comportamiento 
ferromagnético, como el Co FEBID en el Capítulo 3, y el Fe FEBID en el Capítulo 4, 
cuyas aplicaciones más relevantes son el diseño de dispositivos magnéticos para la 
industria de la micro/nanoelectrónica como memorias, sensores magnéticos, etc. En 
segundo lugar, nos centraremos en el estudio de nanoestructuras superconductoras de 
W crecidas mediante FIBID, cuyas aplicaciones más reseñables son el diseño de 
dispositivos superconductores para la industria de la micro/nanoelectrónica como 
fabricación de SQUIDs, nanocontactos sin resistencia finita, sensores de partículas o 
fotones, etc. 
Esta tesis está agrupada en seis Capítulos y tres Apéndices: 
En el Capítulo 2 se resumen las principales técnicas experimentales utilizadas a lo 
largo de la tesis, tanto para el crecimiento de nanoestructuras (SEM/FIB) como para su 
caracterización mediante técnicas de microscopía (SEM; AFM, microscopía de 
fuerzas atómicas; STEM, microscopia electrónica de transmisión de barrido; HRTEM, 
microscopia electrónica de transmisión de alta resolución), de espectroscopía (EDS, 
espectroscopía de dispersión de energía de rayos-X; EELS, espectroscopía de pérdida 
de energía de los electrones), y medidas de magnetotransporte por cuatro puntas 
(PPMS, sistema de medida de propiedades físicas). 
El crecimiento y caracterización de nanodepósitos ferromagnéticos de Co  
mediante FEBID se investigó en el Capítulo 3, variando parámetros con gran 
incidencia en sus posteriores propiedades magnéticas. El análisis composicional de los 
nanodepósitos fabricados se llevó a cabo in situ. El estudio de su microestructura y 
composición en la nanoescala se ha realizado mediante técnicas de microscopía 
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electrónica de transmisión. Mientras que, las propiedades magnéticas de 
nanoestructuras ultraestrechas, de hasta 30 nm de tamaño lateral, se han estudiado 
mediante medidas de magnetotransporte.  
Los depósitos ferromagnéticos de Fe fabricados mediante FEBID se estudiaron en 
el Capítulo 4. El control del contenido de Fe y la microestructura ha permitido 
explorar la transición de metal a aislante, la evolución de la magnetorresistencia, y el 
efecto Hall. 
En el Capítulo 5 presentamos el crecimiento y caracterización de nanodepósitos 
superconductores de W mediante FIBID. En primer lugar, estudiamos la influencia 
que tienen algunos parámetros de crecimiento, como el voltaje de aceleración del haz, 
y su ángulo de incidencia en la composición de los nanodepósitos. En segundo lugar, 
presentamos las propiedades superconductoras de estructuras de W de distinto tamaño 
lateral (desde microhilos hasta nanohilos ultraestrechos) obtenidas mediante las 
medidas de transporte eléctrico local. Por último, estudiamos la generación de una 
señal no local debida al movimiento de los vórtices mediante las medidas de 
transporte eléctrico no local.  
Las principales conclusiones y perspectivas de esta tesis se encuentran resumidas 
en el Capítulo 6. 
En los Apéndices se describen brevemente las características principales de los 
nanohilos de W crecidos mediante FEBID, de los depósitos de Pt crecidos mediante 
FIBID y FEBID y de los nanohilos de C crecidos mediante FIBID. 
Por último, podemos consultar la bibliografía en la que nos hemos documentado 
para la consecución de esta tesis en las últimas páginas, junto con una lista de 














En este capítulo presentamos las técnicas experimentales utilizadas en el desarrollo de 
esta tesis, tanto para la preparación de las muestras como para su posterior caracterización. 
La preparación de muestras a estudio se llevó a cabo en tres equipos “Dual Beam” 
(SEM/FIB) de características similares, Nova Nanolab 200, Helios Nanolab 600 emplazados 
en el Laboratorio de Microscopías Avanzadas-Instituto de Nanociencia de Aragón (LMA-INA) 
de la Universidad de Zaragoza y el Nova Nanolab 600 instalado en la Eindhoven University of 
Technology (TU/e). La caracterización de las muestras se realizó tanto in situ (SEM, EDS, 
medidas de transporte eléctrico), como “ex-situ” (AFM, PPMS, HRTEM, STEM/EELS,…). El 
diseño de las pistas metálicas sobre los sustratos que dan soporte a la nanolitografía, se llevó 
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2.1. Nanolitografía mediante un “Dual Beam” 
2.1.1. Descripción de un “Dual Beam” 
En el Capítulo 1 realizamos una descripción general de un equipo “Dual Beam”, 
detallando las partes fundamentales que lo componen y su amplio rango de 
aplicaciones. Debido a la relevancia que ha tenido esta herramienta en el desarrollo de 
nuestras líneas de investigación, con la elaboración de las muestras que posteriormente 
caracterizamos, sin duda lo consideramos “el corazón” de esta tesis. En la Figura 2.1 
podemos ver una fotografía exterior del equipo Helios Nanolab 600, uno de los “Dual 
Beam” utilizado para la fabricación de nanoestructuras. 
 
Figura 2.1: Fotografía del equipo “Dual Beam”, Helios Nanolab 600 instalado en la sala 
blanca del LMA-INA.  
 
La parte interior de las cámaras de proceso del Nova Nanolab 200 (otro de los 
“Dual Beam” utilizado ampliamente para el crecimiento de nanoestructuras en el 
desarrollo de esta tesis) y del Helios Nanolab 600 las podemos apreciar en la Figura 
2.2, parte izquierda y derecha, respectivamente. Dada la relevancia de estos sistemas 
en el desarrollo de esta tesis doctoral, a continuación indicaremos qué aspectos o 
herramientas del equipo se han utilizado concretamente: 
1. Adquisición de imágenes de alta resolución mediante detectores SEM, 
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2. Grabado mediante FIB: cortes transversales, etc… 
3. Nanofabricación mediante SEM: crecimiento de nanodepósitos de Co, Fe, W 
y Pt. 
4. Nanofabricación mediante FIB: crecimiento de nanodepósitos de W, Pt y C. 
5. Análisis composicional de los nanodepósitos fabricados mediante la técnica 
EDS. 
6. Caracterización eléctrica in situ de los nanodepósitos fabricados, mediante 
medidas eléctricas por cuatro puntas. 
7. Manipulación de micro y nanoestructuras mediante un nanomanipulador. 
8. Preparación de muestras para TEM. 
 
 
Figura 2.2: Interior de la cámara de proceso de un Dual Beam. A la izquierda, fotografía 
del Nova Nanolab 200 instalado en el LMA-INA; a la derecha, imagen SEM de un material 
aislante que al cargarse por la irradiación del FEB actúa de “espejo electrónico” y nos permite 
obtener una fascinante imagen de algunas piezas del Helios Nanolab 600 desde la perspectiva 
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2.1.2. SEM  
La columna de electrones está basada en una fuente de electrones de emisión de 
campo, con un filamento de W (véase la Figura 2.3). La óptica de la columna consigue 
focalizar el haz de electrones para obtener la mejor resolución posible, 0.9 nm 
operando a 15 kV, 11 pA. 
 
Figura 2.3: Imagen SEM de una fuente de electrones de emisión de campo (FEG), por 
cortesía de FEI. 
 
2.1.3. FIB  
La columna de iones permite focalizar el haz de iones hasta 5 nm de diámetro 
usando la apertura más pequeña del sistema (~1 pA), lo cual nos otorga la posibilidad 
de tallar o crecer estructuras ultraestrechas del orden de unos pocos nanómetros. 
Figura 2.4: (a) Fotografía de la columna de iones Magnum instalada en el Nova Nanolab 
200 y el Helios Nanolab 600; (b) Fotografía de una fuente de iones de Ga+. 
(a) (b) 
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La máxima apertura de la columna Magnum instalada en el Nova Nanolab 200 y 
el Helios Nanolab 600 nos permite operar con una corriente de ~21 nA (diámetro del 
haz ~411 nm), muy útil para el grabado de grandes áreas o zanjas, como ocurre en la 
preparación de muestras para TEM. 
 
2.1.4. Sistema de inyección de gases y materiales precursores  
2.1.4.1. Sistema de inyección de gases 
El sistema de inyección de gases (GIS) es muy compacto e individual para cada 
material precursor, como podemos ver en la Figura 2.5. Tanto la inserción como 
retracción del GIS y la apertura de la válvula que permite la entrada del gas precursor 
en la cámara de proceso son muy rápidas, funcionan abriendo y cerrando su respectiva 
válvula neumática integrada.  
 
Figura 2.5: Fotografía del “Dual Beam”, en el cual se indica uno de los puertos dónde se 
instala el GIS. En los recuadros azules claro vemos la aguja por donde sale el gas precursor y el 
GIS sobre una plataforma. Señalamos la carcasa negra exterior y la parte de acero inoxidable 
que se introduce en la cámara con el recipiente que se rellena de material precursor. 
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La temperatura del recipiente, en el que se aloja el material precursor y la aguja 
que está enroscada a éste, es homogénea y está controlada. Por tanto, la presión en el 
recipiente es constante y como consecuencia de ello, el flujo de moléculas que se 
liberan a través de la aguja sólo está relacionado con la presión de vapor de saturación 
y la impedancia de la aguja al paso de gas. La presión de vapor de un material 
precursor viene dada por la ecuación de Clausius-Clapeyron, donde log (P)∝ 1/T. 
Teniendo en cuenta esta ecuación, un cambio de ±0.1 ºC en la temperatura del 
recipiente produciría una variación en la presión de alrededor del 1%. El sistema de 
control del GIS permite la estabilización de la temperatura en ese rango de valores, 
por lo que el flujo que sale por la aguja puede tener una variación de ±1%. La válvula 
se abre automáticamente en los GIS, salvo en el caso de los precursores de Co y Fe, 
que se abren manualmente para evitar una abrupta subida de la presión en la cámara de 
proceso. Para el resto, el flujo está fijado en un nivel en el cual el sistema de alto vacío 
trabaja en un rango válido (Pproceso~ 1 × 10
-5 mbar). Por otra parte, la temperatura del 
precursor  no debe ser demasiado elevada para evitar que la composición química del 
precursor se modifique por la natural descomposición térmica110. Los materiales 
precursores que se utilizaron en el desarrollo de esta tesis operan entre 22 y 55 ºC. 
Además del flujo de gas que sale por la aguja del GIS, es importante conocer el 
área de la muestra que queda cubierta por las moléculas de gas precursor. Este área 
depende de varios factores, como por ejemplo el ángulo de incidencia de la aguja, la 
altura de la aguja respecto de la superficie, la distancia del borde de la aguja con la 
zona de interés de la muestra, efecto de sombra, etc. 111. 
  
2.1.4.2. Materiales precursores  
La mayoría de los materiales precursores utilizados en las técnicas de crecimiento 
FEBID o FIBID son de origen organometálico, ampliamente conocidos e implantados 
en otras técnicas de crecimiento como por ejemplo, el CVD. Para una sencilla 
implantación e instalación en los puertos del “Dual Beam” es preferible que a 
temperatura ambiente sean sólidos o líquidos (salvo excepciones como el difloruro de 
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xenón, XeF2) y que su temperatura de sublimación sea próxima a la temperatura 
ambiente. Otras consideraciones a tener en cuenta en la selección de materiales 
precursores adaptables al “Dual Beam” se basan en su toxicidad y riesgos para la 
salud. 




Figura 2.6: Materiales precursores utilizados en esta tesis para el crecimiento de 
nanoestructuras. 
 
Los materiales precursores utilizados para crecer los nanodepósitos caracterizados 
en esta tesis son los siguientes (véase la Figura 2.6): 
1. Octacarbonilo de dicobalto, Co2(CO)8, temperatura del GIS= 27 ºC 
2. Nonacarbonilo de dihierro, Fe2(CO)9, temperatura del GIS= 28 ºC 
3. Hexacarbonilo de wolframio, W(CO)6, temperatura del GIS= 55 ºC 
4. Naftaleno, C10H12, temperatura del GIS= 35 ºC 
5. Metilciclopentadienil trimetil platino, (CH3)3(CH3CpPt), temperatura del 
GIS= 45 ºC 
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La diferente naturaleza de cada material precursor influye en la descomposición 
de éste bajo la influencia del FEB o el FIB. Por tanto, las nanoestructuras crecidas con 
cada precursor presentan diferente composición, microestructura y propiedades físicas 
como desarrollaremos en los sucesivos capítulos. 
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2.2. Microcalentador 
En este apartado comentaremos brevemente el montaje que utilizamos para 
estudiar la influencia que tiene la temperatura del sustrato en la descomposición del 
material precursor, Co2(CO)8 durante el crecimiento de nanoestructuras, cuyos 
resultados se mostrarán en el apartado 3.4 del Capítulo 3.  
El elemento principal del montaje experimental es un micro-calentador basado en 
una lámina de Pt, que utiliza el efecto Joule para convertir la potencia eléctrica en 
potencia calorífica al introducirle una corriente directa mediante una fuente DC de 
voltaje o de corriente. Así, produce su aumento de temperatura alcanzando incluso 
~650 ºC (véase la Figura 2.7). 
 
Figura 2.7: Fotografías del micro-calentador KMHP-100 de Kebaili Corporation. (a) a 
temperatura ambiente; (b) a elevada temperatura observándose la iluminación del micro-
calentador al calentarse.  
 
Para tener acceso eléctrico desde el exterior del microscopio al micro-calentador 
se diseñaron y fabricaron una serie de piezas de conexión que forman parte del 
montaje que a continuación resumimos en un listado de los elementos más 
importantes: 
1. Micro-calentador comercial KMHP-100 de Kebaili Corporation basado en 
una película de Pt de ~400 nm de espesor embebido en una membrana 
suspendida tipo sandwich de SiO2 (~500 nm de espesor)/Si3N4 (~1.5 m 
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de espesor)/SiO2 (~400 nm de espesor), con un área de trabajo de 
alrededor de 250 × 150 μm2 (véase la Figura 2.8(d)). 
Figura 2.8: (a) Fotografía del “Dual Beam” con la cámara de proceso abierta, a la 
izquierda con un recuadro azul se indica el conector que sale del equipo, en la parte derecha 
podemos ver la plataforma donde está instalado el micro-calentador indicado por un recuadro 
verde y en la que se conecta con un recuadro de color blanco; (b) Fotografía del interior de la 
cámara de proceso del “Dual Beam”, donde podemos observar el micro-calentador; (c) 
Fotografía del micro-calentador acoplado al portamuestras que se instala en la cámara de 
proceso; (d) Imagen de SEM del micro-calentador conectado a cuatro bornes. 
 
2. Placa de soporte con cuatro bornes para encajar el micro-calentador y 
cuatro contactos metálicos a los que van soldados los cuatro cables (véase 
la Figura 2.8(c)). 
(a) (b)
(c) (d)
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3. Portamuestras en el que se instala la placa del punto 2, indicado por un 
cuadrado verde en la Figura 2.8(a) que queda perfectamente acoplado en 
la cámara de proceso (véase la Figura 2.8(b)). 
4. Conector al puerto de la puerta de la cámara de proceso, indicado por un 
rectángulo blanco en la Figura 2.8(a). 
5. Conector desde la puerta de la cámara de proceso a una caja de 
conexiones está señalado por un cuadrado azul en la Figura 2.8(a)). 
6. Fuente de voltaje DC. 
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2.3. Espectroscopía de dispersión de energía de rayos-X 
El análisis composicional de las nanoestructuras crecidas mediante FEBID y 
FIBID en el “Dual Beam” se llevó a cabo in situ gracias al detector de espectroscopía 
de dispersión de energía de rayos-X de Oxford Instruments (véase la Figura 2.1 y 2.2), 
el cual recoge la señal de rayos-X generada en la muestra cuándo el FEB incide sobre 
ella. 
Los electrones incidentes producen estados atómicos excitados y la energía de los 
fotones de rayos-X emitidos en la desexcitación es específica de cada elemento, la 
cual permite una determinación semicuantitativa de la composición de la muestra 
utilizando el método de ZAF 112 (véase la Figura 2.9). Es una técnica sencilla de usar y 
particularmente sensible a los elementos más pesados.  
 
Figura 2.9: Representación esquemática del fundamento físico de la técnica de EDS.  
 
El volumen de interacción del FEB depende principalmente del voltaje de 
aceleración del FEB, del ángulo de incidencia del FEB con el sustrato y de la 
naturaleza del sustrato. La resolución en energía es del orden de ~125 eV y la 
resolución espacial dependerá del volumen de interacción y de la sonda del FEB que 
utilicemos (véase la Figura 2.10). Así, en el análisis de nanoestructuras como es 
nuestro caso debemos tener especial precaución en los parámetros seleccionados para 
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obtener un espectro lo más representativo de la nanoestructura fabricada. Como los 
nanodepósitos crecidos a partir de diferentes precursores tienen una composición 
completamente distinta, debemos seleccionar las mejores condiciones de la toma de 
espectros de forma individual. Simplemente para encontrar un punto de partida para 
todos ellos, si analizamos nanohilos de ancho lateral y espesor inferiores a 100 nm, 
deberíamos usar un voltaje de aceleración del FEB bajo para disminuir el volumen de 
interacción y una sonda o diámetro del FEB < 100 nm, siempre que los elementos que 
queremos analizar tengan transiciones atómicas por debajo del voltaje escogido. De 
esta manera, evitaremos introducir en el espectro analizado las transiciones atómicas 
propias del sustrato que más tarde deberíamos eliminar en el tratamiento de los datos. 
Figura 2.10: Simulación del volumen de interacción de un FEB sobre un sustrato de silicio 
oxidado térmicamente mediante el programa CASINO (“monte CArlo SImulation of electroN 
trajectory in sOlids”) 13 (a) a 5 kV y (b) a 30 kV.  
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2.4. Microscopía de fuerzas atómicas 
La caracterización morfológica a nivel nanométrico del espesor, rugosidad y 
uniformidad de las estructuras fabricadas con el “Dual Beam” se llevó a cabo 
mediante microscopía de fuerzas atómicas.  El AFM es un microscopio de sonda de 
barrido basado en la interacción de una punta afilada con la superficie de la muestra. 
La fuerzas que se generan entre la punta del cantiléver y la muestra producen la 
deflexión del cantiléver que se puede modelizar por la ley de Hooke. Las fuerzas que 
producen la deflexión del cantiléver pueden ser fuerzas de contacto, fuerzas de Van 
der Waals, fuerzas de capilaridad, fuerzas electrostáticas, fuerzas magnéticas, etc. 
Normalmente la deflexión se mide con un laser reflejado desde la punta del cantiléver 
a una matriz de fotodiodos. La punta afilada con un radio de curvatura de unos pocos 
nanómetros (en nuestro caso de 7-10 nm) es la parte final de un cantiléver de silicio o 
de nitruro de silicio de dimensiones micrométricas, que barre la superficie de la 
muestra. El AFM también es utilizado como herramienta en el diseño de 
nanoestructuras, nanolitografía “dip-pen”, oxidación local, etc. 
Las imágenes de AFM se tomaron en el Instituto de Carboquímica, por Eva 
Terrado, con un AFM Veeco TMC Nanoscope V, modo “tapping” y en el LMA-INA 
por José Luis Diez, con el mismo modelo de equipo (véase la Figura 2.11). 
 
Figura 2.11: Fotografía del AFM, Veeco TMC Nanoscope V  instalado en el LMA-INA. 
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En el modo “tapping” o modo de contacto dinámico utilizado en nuestras 
medidas, el cantiléver es excitado externamente cerca de su frecuencia de resonancia. 
La amplitud de la oscilación, fase y frecuencia de resonancia se modifican por las 
fuerzas de interacción entre punta y muestra (fuerzas de Van der Waals). Estos 
cambios en la oscilación externa de referencia producidos por estas fuerzas 
proporcionan la información sobre la superficie de la muestra formando una imagen 
de las nanoestructuras. La imagen AFM ofrece un perfil de superficie en tres 
dimensiones que nos permite extraer información del espesor de las nanoestructuras, 
su rugosidad y su uniformidad a lo largo de su longitud. Una de las ventajas del modo 
“tapping” respecto al modo de contacto es que reducimos el daño ocasionado por la 
punta sobre la superficie de la muestra.  
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2.5. Caracterización estructural y composicional a escala nanométrica 
2.5.1. Preparación de muestras para TEM mediante “Dual Beam” 
Con los recientes avances tecnológicos en microscopía electrónica de transmisión, 
los cuales nos permiten estudiar átomos de forma individual, la preparación de 
muestras adecuadas para estos estudios se ha convertido en la pieza angular de un 
posterior exitoso análisis. El espesor de estas muestras debe ser inferior a 100 nm para 
que el FEB atraviese la muestra y se puedan recoger los electrones transmitidos, 
incluso para la adquisición de imágenes de alta resolución las muestras deben ser aún 
más delgadas, ~50 nm de espesor. 
El continuo desarrollo de las técnicas basadas en el uso de un “Dual Beam” ha 
restado tiempo y complejidad al proceso de preparación de muestras para TEM. Como 
ejemplo de ello es el uso de un portamuestras específico para el proceso completo de 
preparación de lamelas de vista transversal sin tener que romper el vacío de la cámara. 
En la Figura 2.12 mostramos una fotografía de este portamuestras montado sobre la 
plataforma del microscopio, indicando la muestra sobre la que tomaremos una porción 
y la rejilla de Cu estándar utilizada como soporte, dónde quedará la lamela para su 
posterior manipulación y estudio mediante TEM.  
 
Figura 2.12: Fotografía del portamuestras específico para la preparación de muestras para 
TEM.  
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En el proceso de preparación se combinan varias de las técnicas disponibles en el 
equipo “Dual Beam”, como por ejemplo el crecimiento de materiales, el uso del FIB 
para hacer zanjas, y el control del nanomanipulador. Además, como únicamente se 
trabaja sobre un área de unos 50 m2, el resto de la muestra queda preservada para 
otro tipo de estudios.  
A continuación detallaremos los pasos a seguir para la preparación de lamelas 10, 
113-115: 
1. Crecimiento de Pt mediante un haz de electrones focalizado. Esta película 
de Pt sirve para proteger el área de interés del desbastado mediante FIB 
(véase Figura 2.13(a)). Este crecimiento por electrones evita el daño o 
amorfización que ocasionaría en los primeros nanómetros de la superficie 
una capa de Pt crecida mediante FIBID. Dimensiones del depósito: 15 × 2 
× 0.1 m3 (largo × ancho × espesor). 
2. Crecimiento de Pt mediante un haz de iones focalizado. Película 
depositada sobre la crecida previamente mediante FEBID para proteger el 
área de interés de las siguientes etapas de desbastado (véase Figura 
2.13(b)). Dimensiones del depósito: 15 × 2 × 1 m3 (largo × ancho × 
espesor). 
3. Desbastado grueso mediante FIB. Se elimina el material a ambos lados de 
la zona característica cubierta con Pt (véase Figura 2.13(c), (d) y (e)). 
Dimensiones de las zanjas: 18 × 9 × 4 m3 (largo × ancho × profundidad). 
El espesor de la lamela después de esta etapa es de ~1 m. 
4. Desbastado fino mediante FIB. Se elimina el material a ambos lados de la 
zona característica cubierta con Pt. Dimensiones de las zanjas: 18 × 1 × 4 
m3 (largo × ancho × profundidad). El espesor de la lamela después de 
esta etapa es de ~0.5 m. 
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5. Corte mediante FIB en forma de U invertida, pero sin liberar 
completamente la lamela del sustrato (véase Figura 2.13(f)). 
Figura 2.13: Imágenes de SEM que ilustran las etapas del proceso de preparación de 
muestras para TEM, excluyendo el “lift-out” y el adelgazamiento y pulido final. 
 
6. “Lift-out” mediante un nanomanipulador de Omniprobe, modelo 200 
(véase la Figura 2.14(a) y (b)). El nanomanipulador es una punta de 
wolframio afilada a un micrómetro de diámetro, se inserta dentro de la 
cámara de proceso y sus movimientos se motorizan en el plano y en el eje 
z con una precisión nanométrica (máxima resolución de 10 nm). Así, el 
nanomanipulador se aproxima a la zona de interés hasta prácticamente 
tocar la lamela (véase Figura 2.15(a)). A continuación, “soldamos” el 
nanomanipulador a la lamela mediante un depósito de Pt FIBID y 
liberamos la lamela del sustrato mediante tres cortes con el FIB, en forma 
de U invertida (véase Figura 2.15(b)). Una vez que tenemos liberada la 
lamela del sustrato y unida al nanomanipulador (véase Figura 2.15(c)), 
nos aproximamos a la rejilla de TEM (véase Figura 2.14(c) y 2.15(d)) y 
(a) (b) (c) 
(d) (e) (f) 
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volvemos a utilizar el Pt FIBID para soldar el otro extremo de la lamela a 
la rejilla (véase Figura 2.15(e)). Por último, liberamos el nanomanipulador 
de la rejilla mediante un corte con el FIB (véase Figura 2.15(f)). Después 
del “lift-out”, el nanomanipulador se afila para el próximo uso y se retrae 
a su posición inicial. 
 
Figura 2.14: (a) Fotografía del nanomanipulador Omniprobe modelo 200, junto con la 
electrónica y software de control. (b) Fotografía de la punta de wolframio. (c) Fotografía de 
una rejilla de Cu estándar de espesor de entre 25-30 m y 3 mm de diámetro utilizadas como 
soporte de las muestras de TEM. 
 
 
7. Adelgazamiento. Desbastado fino mediante FIB. Se elimina el material a 
ambos lados de la zona característica cubierta con Pt. Dimensiones de los 
cortes: 10 × 0.1 × 2 m3 (largo × ancho × profundidad) (véase Figura 
2.15(g)). Repetir el proceso pero reduciendo el largo del diseño a ~4 m 
hasta que el espesor de la lamela sea de ~50 nm (véase Figura 2.15(h)). 
8. Pulido mediante FIB a bajo voltaje (<5 kV). Dimensiones de los cortes: 4 
× 0.01 × 1 m3 (largo × ancho × profundidad). Repetir el proceso hasta 
que el espesor de la lamela sea de ~30 nm (véase Figura 2.15(i)).   
9. Transferencia de la rejilla de Cu con la lamela soldada a un microscopio 
TEM/STEM para su estudio en imagen y análisis. 
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El pulido se realiza a bajo voltaje del FIB porque el espesor de la capa de 
amorfización que se genera en la lamela depende de este voltaje. Puede alcanzar 
alrededor de 20 nm por debajo de su superficie cuando el FIB opera a 30 kV. Sin 
embargo, si reducimos el voltaje a 2 kV, el espesor de la capa dañada se reduce a ~2 
nm. 
Figura 2.15: Imágenes de SEM y FIB que ilustran las etapas más delicadas del proceso de 
preparación de muestras para TEM: el “lift-out” y el adelgazamiento y pulido final. 
 
El proceso completo de preparación de muestras de corte transversal para TEM 
puede llevar varias horas, pero aún así es mucho más rápido y menos destructivo que 
la preparación manual de muestras, cuyo método requiere un elevado número de 
(a) (b) (c) 
(d) (e) (f) 
(g) (h) (i) 
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procesos, como por ejemplo, sucesivos cortes de la muestra mediante una sierra de 
diamante, pegado de la muestra en forma de sandwich, curado del pegado en un 
horno, el pulido mecánico, pulido iónico,... que nos puede llevar desde varias horas a 
varios días de trabajo en función del tipo de material con el que trabajemos. 
Algunos ejemplos de los resultados obtenidos gracias a la buena preparación de 
lamelas mediante FIB en el LMA-INA quedan reflejados en las siguientes 
referencias116-122. 
 
2.5.2. Microscopía electrónica de transmisión 
La microscopía electrónica de transmisión, en inglés “Transmission Electron 
Microscopy” (TEM), es una técnica que permite obtener información estructural de 
una muestra muy delgada (espesor < 100 nm). El haz de electrones es relativamente 
ancho e ilumina simultáneamente toda la región de trabajo atravesando todo el espesor 
de la muestra, su interacción se refleja en los electrones transmitidos a partir de los 
cuales se genera la imagen proyectada en el espacio real y su correspondiente 
diagrama de difracción en el espacio recíproco. Normalmente, el voltaje de 
aceleración del haz se encuentra entre 100 kV y 300 kV. La imagen TEM puede 
formarse a partir de los electrones difractados o dispersados al usar una variedad de 
mecanismos de contraste que proporcionan información acerca de la morfología de la 
muestra, la cristalografía y composición, con una resolución espacial en la escala 
atómica de 0.1 nm. No debemos olvidar que ofrece una proyección en dos 
dimensiones de objetos tridimensionales. 
  
2.5.3. Microscopía electrónica de transmisión de alta resolución 
La microscopía electrónica de transmisión de alta resolución (HRTEM) es un 
modo de imagen de TEM, que permite la proyección de la imagen de la estructura 
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cristalográfica de una muestra a escala atómica. Es importante tener en cuenta que la 
imagen recogida no es una representación directa de la estructura cristalográfica de la 
muestra. La relación entre la onda de la imagen y la fase de salida no es lineal y 
depende de las aberraciones del microscopio. La resolución en imagen se determina 
por las imperfecciones o aberraciones de la lente objetivo. Dos tipos de aberraciones 
comunes son las aberraciones esféricas, en las cuales los electrones que vienen de un 
punto del objeto, viajan a través de las lentes a distintas distancias del eje óptico, por 
lo que el FEB se focaliza en diferentes puntos en la imagen; y las aberraciones 
cromáticas, en las cuales los electrones que vienen de un punto del objeto tienen 
diferentes energías, por lo que el FEB es focalizado en diferentes puntos en la imagen. 
Las imágenes de HRTEM de los Capítulos 3 y 4 fueron tomadas en el Laboratorio 
de Microscopías Avanzadas, Instituto de Nanociencia de Aragón, Universidad de 
Zaragoza, por el Dr. César Magén con un equipo Titan3 High-base (véase la Figura 
2.16) acelerado a 300 kV con un corrector de aberración esférica, Cs (coeficiente de 
aberración esférica). La corrección de la aberración esférica de la lente objetivo 
permite alcanzar una resolución espacial de al menos 0.1 nm. 
 
Figura 2.16: Fotografía del Titan3 High-base a 300 kV de FEI con un corrector de 
aberración esférica Cs. 
 
Las imágenes de HRTEM de los depósitos de Pt crecidos mediante FEBID y 
FIBID resumidas en el Apéndice B y de los depósitos de W crecidos mediante FIBID 
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y FEBID resumidas en el Capítulo 5 y el Apéndice A fueron tomadas en los Servicios 
Científico-Técnicos de la Universidad de Barcelona, por el Dr. Jordi Arbiol con un 
microscopio Jeol 2010F acelerado a 200 kV, de 0.19 nm en resolución espacial. 
 
2.5.4. Microscopía electrónica de transmisión de barrido  
Un TEM puede ser modificado o convertido en un STEM al añadirle un sistema 
de barrido del haz a lo largo de la muestra que forma una imagen, al ser combinado 
con los detectores apropiados. La deflexión del haz se realiza mediante bobinas de 
barrido, así como un movimiento electrostático. Realmente, se puede hacer STEM 
usando una columna de SEM a relativamente bajas energías (30 kV) o como hemos 
comentado antes, a partir de una columna TEM a alto voltaje (100-300 kV). Voltajes 
elevados proporcionan una mejor resolución y la habilidad de atravesar muestras más 
gruesas. Los STEM de alta energía consiguen resoluciones próximas a las de un TEM. 
La intensidad del haz transmitida en cada punto se mide y se graba digitalmente, 
generando una imagen en serie de la muestra que se está barriendo con el haz. La 
resolución se determina por el tamaño de la sonda que llega a la muestra. El detector 
de campo claro recoge los electrones que tienen pequeños ángulos de dispersión, 
principalmente de los electrones dispersados inelásticamente o no difractados. El 
detector de campo oscuro recoge los electrones dispersados de alto ángulo. 
 
2.5.5. Espectroscopía de pérdida de energía de los electrones 
En la espectroscopía de pérdida de energía de los electrones, en inglés “Electron 
energy loss spectroscopy” (EELS), el material a analizar está expuesto a un haz de 
electrones con un rango pequeño de distribución de energías cinéticas conocidas. 
Algunos de los electrones primarios sufren una dispersión inelástica, pierden energía 
que se transfiere a los electrones o átomos de la muestra y se desvían de su trayectoria 
al azar. La cantidad de energía perdida por el electrón se puede medir mediante un 
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espectrómetro de electrones e interpretada en términos del origen de esa pérdida de 
energía. Los principales tipos de mecanismos de interacciones inelásticas pueden ser 
debidos a la excitación de fonones, la excitación de plasmones, la excitación de 
electrones, y la pérdida de radiación incidente. 
Esta técnica es capaz de medir la composición, el enlace químico, y la valencia a 
escala nanométrica. Suele funcionar mejor para elementos ligeros, de bajo número 
atómico y su resolución en energía puede ser del orden de ~1 eV. Los umbrales de 
ionización de EELS se clasifican usando la notación estándar en espectroscopia, por 
ejemplo K es la excitación para la ionización de los electrones 1s, L1 para los 2s, L2 
para los 2p1/2, L3 para los 2p3/2, M1 para los 3s, etc. El subíndice indica el número 
cuántico del momento angular total del electrón, j, que es el mismo que el momento 
angular del orbital, l, más el número cuántico del espín, s. Para un electrón 2p, l= 1 y 
éste se puede acoplar al espín del electrón de dos formas, j=l+s=1+1/2=3/2 (L3) o j=1-
1/2=1/2 (L2). 
El análisis de la estructura fina se realiza mediante el método de determinación 
ELNES, el cual da información detallada de la estructura de ionización y por tanto del 
enlace asociado a cada especie atómica. Las “White lines” son espectros muy 
definidos, con características muy abruptas debidas a transiciones estrechas de las 
bandas d o f.  
 
Figura 2.17: Fotografía del STEM VG HB 501 con cañón de emisión de campo frío 
(“cold-FEG”) operado a 100 kV, espectrómetro Gatan 666, ópticamente acoplado a una 
cámara CCD. 
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Las imágenes de STEM y los espectros EELS que se pueden encontrar en el 
Capítulo 3 de esta tesis fueron tomados y analizados por el Dr. Rodrigo Fernández-
Pacheco en el STEM Group- Laboratoire de Physique des Solides (CNRS-UMR 
8502), Université Paris-Sud, con un equipo STEM VG HB 501 con un haz de 
electrones de emisión de campo acelerado a 100 kV y ajustado con un espectrómetro 
Gatan 666, ópticamente acoplado a una cámara CCD (véase la Figura 2.17). 
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2.6. Caracterización del transporte eléctrico 
2.6.1. Medidas de transporte eléctrico in situ 
En este apartado describiremos el sistema de medidas de transporte eléctrico in 
situ adaptado al equipo “Dual Beam”.  
La estación de micropuntas se puede utilizar para investigar la resistencia de 
estructuras fabricadas o bien medir las estructuras durante su fabricación o 
modificación. En el LMA-INA contamos con una unidad de cuatro micropuntas 
motorizadas de Kleindiek. Cada punta tiene tres motores que permiten su movimiento 
en los ejes x, y, z, cubriendo un área de 20 mm2 en el plano y 5 mm verticalmente. La 
velocidad de movimiento puede ser controlada de un modo preciso con varios niveles 
de velocidad. La resolución del movimiento cuando se opera en modo fino controlado 
por piezos es de ~4 nm (véase la Figura 2.18). 
La estación de micropuntas está conectada en el interior de la cámara de proceso 
del “Dual Beam” a un puerto que da salida al exterior del equipo. De ahí se conecta a 
una fuente de corriente Keithley 6221 DC & AC y a un nanovoltímetro Keithley 
2182A. Se inyecta corriente por dos puntas y se mide la caída de voltaje por las otras 
dos puntas, de esta forma garantizamos la no contribución de resistencias de contacto 
en la resistencia de medida. 
Figura 2.18: Micropuntas Kleindiek. (a) Fotografía de las cuatro micropuntas sobre la 
plataforma del “Dual Beam”, (b) Imagen SEM de las cuatro micropuntas. 
(a)  (b)
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2.6.2. Medidas de magnetotransporte eléctrico “ex-situ”  
La caracterización eléctrica de nuestras muestras en un amplio rango de 
temperaturas de 0.3 a 300 K y campo magnético aplicado perpendicular al sustrato de 
+9 a -9 T se realizó en el Servicio de Instrumentación Científica, Área de Medidas 
Físicas, Universidad de Zaragoza, con un equipo comercial “Physical Properties 
Measurements System”, PPMS de Quantum Design (véase la Figura 2.19). La opción 
utilizada para la caracterización de nuestros depósitos crecidos mediante FEBID y 
FIBID mediante cuatro contactos en la mayoría de los casos fue la de resistividad en 
modo AC. En casos específicos que desarrollaremos en el Capítulo 5, se utilizó el 
modo de medida DC y el modo AC con el sistema de refrigeración de 3He. Para 
realizar medidas por debajo de 2 K, el sistema PPMS tiene la opción de trabajar con 
un sistema de refrigeración de 3He que permite enfriar hasta 300 mK (véase la Figura 
2.19). 
 
Figura 2.19: Fotografía del equipo PPMS de Quantum Design instalado en el Servicio de 
Medidas Físicas de la Universidad de Zaragoza. En el recuadro mostramos una fotografía del 
portamuestras del PPMS de Quantum Design provisto de tres canales de medida distintos para 
medidas por cuatro puntas y utilizado en la opción de resistividad.  
  
Como hemos comentado anteriormente, el PPMS permite operar con dos modos 
distintos de medida AC y DC. En el modo AC, se toma una lectura de la caída de 
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voltaje al aplicar una excitación a la muestra, después se invierte la corriente y se 
vuelve a tomar una lectura de la caída de voltaje. La medida obtenida es la media del 
valor absoluto de las lecturas de voltaje positivo y negativo. La excitación AC se 
realiza mediante una onda cuadrada sincronizada a la frecuencia de la línea AC de 50 
Hz para eliminar el ruido de la línea. Con este modo eliminamos los errores de los 
voltajes offset de DC y se obtienen lecturas más exactas. Mientras que en el modo DC, 
se realizan dos lecturas de voltaje consecutivas con la misma polaridad obteniéndose 
un voltaje de lectura menos exacto que en el modo AC. Sin embargo, es un modo de 
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2.7. Otras técnicas experimentales 
2.7.1. Litografía óptica 
Los sustratos litografiados, base fundamental para las medidas de 
magnetotransporte de las nanoestructuras estudiadas en esta tesis, se fabricaron en la 
sala blanca del LMA-INA por parte de Isabel Rivas y Rubén Valero. En la Figura 2.21 
mostramos parte del equipamiento utilizado en este proceso. 
  
  
Figura 2.21: Fotografías de equipos utilizados en la litografía óptica. (a) Estación de 
depósito de resinas, (b) alineador de máscaras; (c) evaporador por un haz de electrones; (d) 
microscopio óptico. 
 
Los electrodos de Ti se fabricaron sobre un sustrato de Si oxidado térmicamente 
(250 nm de SiO2) asegurando así el aislamiento eléctrico con el silicio. El proceso 
“lift-off” de litografía óptica se realizó mediante la exposición de luz ultravioleta de 
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un evaporador por haz de electrones, de Edwards Company. Por último, los sustratos 
se sumergen en acetona para disolver la resina y que sólo permanezcan sobre el 
sustrato los electrodos metálicos diseñados. El diseño de la máscara se preparó para 
tener al menos cuatro contactos metálicos para las medidas de magnetotransporte por 
cuatro puntas, la distancia entre cada electrodo es de ~4 m. 
 
2.7.2. Equipo de microsoldadura 
El equipo de microsoldadura modelo Kulicke & Suffa 4526 ubicado en la sala 
blanca del LMA-INA, se utilizó para contactar nuestros nanodepósitos por cuatro 
puntas, foco del estudio de magnetotransporte eléctrico “ex-situ”, al portamuestras del 
PPMS. El hilo utilizado para este propósito es de Al, cuyo diámetro es 25 m (véase 
la Figura 2.22). 
 
Figura 2.22: Fotografía del equipo de microsoldadura modelo K&S 4526. 
 
 
2.7.3. Efecto Kerr magnetoóptico  
Las propiedades magnéticas a temperatura ambiente se determinaron utilizando la 
técnica del Efecto Kerr magnetoóptico longitudinal, en inglés “Magneto-optical Kerr 
effect” (MOKE). Se utilizaron tanto un microscopio Kerr de campo ancho de Evico 
Magnetics (véase la Figura 2.23), como un sistema con láser focalizado de diámetro 
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por debajo de ~2 m, permitiendo la detección del efecto Kerr en nanoestructuras. Las 
medidas MOKE del Capítulo 4 se realizaron en la Eindhoven University of 
Technology (TU/e). 
 
















de Co crecidos mediante un haz 
de electrones focalizado 
 
En este capítulo presentamos la fabricación y caracterización de nanodepósitos de Co 
variando parámetros de crecimiento con gran incidencia en sus posteriores propiedades 
magnéticas, como la corriente de electrones, el voltaje de aceleración del haz, el flujo de 
precursor, y la temperatura del sustrato, entre otros. El análisis composicional de los 
nanodepósitos fabricados se lleva a cabo in situ.  
El estudio de su microestructura y composición en la nanoescala se ha realizado 
mediante técnicas de microscopía electrónica de transmisión, mientras que las propiedades 
magnéticas de nanoestructuras ultraestrechas se han estudiado mediante medidas de 
magnetotransporte. Los resultados obtenidos nos permiten vincular este tipo de 
nanoestructuras con potenciales aplicaciones en el campo de la Nanotecnología.  
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3.1. Introducción 
El interés suscitado en las nanoestructuras ferromagnéticas viene dado por sus 
prometedoras aplicaciones debido al carácter magnético que presentan. Este tipo de 
propiedades intrínsecas de los depósitos permite su utilización en una gran variedad de 
aplicaciones en nanotecnología: en la fabricación de sensores 123, almacenamiento de 
información magnética 124, lógica magnética 3 y biosensores 125. 
En el crecimiento de nanoestructuras magnéticas mediante FEBID, la 
concentración del elemento magnético en el depósito es crucial debido a la rápida 
degradación de las propiedades magnéticas con la presencia de residuos propios del 
material precursor, como por ejemplo C y O, entre otros. Uno de los depósitos que con 
más éxito se ha fabricado y caracterizado mediante FEBID es el que está basado en 
cobalto; siendo el octacarbonilo de dicobalto, Co2(CO)8 el precursor utilizado por 
excelencia para este fin 126-130. Por lo general, los depósitos de Co crecidos a partir del 
Co2(CO)8 consisten en nanocristales de cobalto cuyo tamaño oscila entre 3-5 nm 
embebidos en una matriz de carbono amorfa.  
En la literatura existen trabajos previos en los cuales se muestran diferentes 
estrategias para mejorar el contenido metálico de los depósitos de Co crecidos 
mediante FEBID al modificar los distintos parámetros de crecimiento, como por 
ejemplo la corriente de electrones 127; o someterlos a tratamientos térmicos in situ o 
“ex-situ” 47.  
Recientemente, algunos autores han comenzado a utilizar el nitrosil tricarbonilo 
de cobalto Co(CO)3(NO) 
131, 132, como material precursor en el crecimiento de 
estructuras basadas en Co. Sin embargo, en ningún caso los resultados y propiedades 
magnéticas exhibidas mejoran los conseguidos utilizando el Co2(CO)8 como material 
de partida. 
En este capítulo, hemos investigado minuciosamente los depósitos de Co crecidos 
mediante FEBID, utilizando como material precursor el Co2(CO)8. Asimismo, 
debemos dar especial relevancia a la selección de los parámetros de crecimiento, 
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crucial en la obtención de nanoestructuras ferromagnéticas de 30-100 nm de ancho 
lateral. El control de los distintos parámetros de crecimiento es primordial en la 
obtención de nanoestructuras con elevado contenido de Co. Hemos llevado a cabo un 
estudio de fabricación de nanoestructuras de Co modificando algunos de los 
parámetros, como por ejemplo, el voltaje de aceleración del FEB (Ve), la corriente de 
electrones (Ie), la temperatura del sustrato, la naturaleza del sustrato, y el flujo de 
precursor. Estas nanoestructuras han sido caracterizadas in situ o bien “ex-situ” 
mediante técnicas avanzadas de microscopía y espectroscopía tales como EDS, 
STEM, HRTEM, EELS, holografía electrónica, y medidas de magnetotransporte por 
cuatro puntas. 
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3.2. Crecimiento de nanoestructuras de Co mediante FEBID 
La fabricación de nanoestructuras de Co se llevó a cabo asistido por un haz de 
electrones focalizado, junto con un sistema de inyección de gases (GIS) en el sistema 
Nova Nanolab 200.  Este proceso de crecimiento, conocido como FEBID, se explicó 
en detalle en el apartado 1.3.4 del Capítulo 1. Los parámetros de crecimiento de los 
nanodepósitos de Co son los siguientes: material precursor= octacarbonilo de 
dicobalto, Co2(CO)8; temperatura de material precursor= 27 ºC ± 1ºC; volumen por 
dosis (VD)~ 5 × 10-4 m3/nC; Tsustrato= temperatura ambiente; tiempo de permanencia 
del haz en cada punto (tp)= 1 s; solapamiento del haz (s)= 50 %; tiempo de refresco 
(tr)= 0 s; presión base de la cámara de proceso (Pbase)= 1 × 10
-6 mbar; presión de la 
cámara de proceso durante el crecimiento (Pproceso)= 6 × 10
-6 mbar; estrategia de 
barrido= modo serpentín, de abajo a arriba; rango de voltaje de aceleración del haz de 
electrones utilizado (Ve)= 5 kV-30 kV; rango de corriente de electrones estudiado 
(Ie)= 21 pA-9.5 nA. En los casos particulares que variemos alguno de estos parámetros 
se comentará en el texto. Los sustratos más utilizados en los experimentos fueron: Si 
dopado con boro (dopaje tipo p),  Si (dopaje tipo p) oxidado térmicamente (con este 
método obtenemos una capa de 250 nm de material aislante (SiO2)), y membranas de 
Si3N4 de 50 nm de espesor. Los contactos de Ti se fabricaron sólo sobre el sustrato de 
Si oxidado mediante técnicas de litografía óptica.  
Los primeros nanodepósitos de Co estudiados en este apartado de dimensiones, 
0.5 × 1 × 0.2 m3 fueron crecidos sobre Si oxidado térmicamente, variando Ie y Ve 
para estudiar la dependencia de estos dos parámetros en la composición de los 
nanodepósitos. 
El análisis composicional de los nanodepósitos de Co se realizó in situ mediante 
EDS tras el proceso de crecimiento, así los depósitos no estuvieron expuestos a las 
condiciones ambientales, evitando la posibilidad de que su composición se hubiera 
modificado por agentes externos. Los espectros son recogidos utilizando un voltaje de 
aceleración del haz de electrones de 5 kV. En la Tabla 3.1, mostramos los resultados 
obtenidos en diferentes nanoestructuras de Co crecidas variando Ie y Ve. 
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Muestra Ve           
(kV) 
 Ie           
(nA) 
Co           
(%at. ±2 %) 
C             
(%at. ±2%) 
O             
(%at. ±2%) 
1 5 0.40 83 15 2 
2 5 1.60 83 13 4 
3 5 6.30 91 7 1 
4 10 0.13 81 9 10 
5 10 0.54 92 5 3 
6 10 2.10 95 4 1 
7 10 8.40 94 5 1 
8 18 9.20 88 9 2 
9 30 0.15 62 19 19 
10 30 9.50 97 3 - 
Tabla 3.1: Composición de los nanodepósitos de Co crecidos sobre Si oxidado 
térmicamente para estudiar la dependencia del contenido de Co con Ie y Ve. 
 
Los resultados presentados en la Tabla 3.1 ponen de manifiesto una dependencia 
del contenido de Co en los depósitos en función de la corriente de electrones utilizada 
en el crecimiento, de tal manera que se consiguen concentraciones por encima del 
90% cuándo Ie está en el rango de ~nA.  
En la Figura 3.1 mostramos como ejemplo, la dependencia de la composición de 
nanodepósitos crecidos a 10 kV en función de Ie, dónde podemos observar claramente 
como el contenido de Co aumenta desde un 80% usando una Ie de 0.13 nA hasta 
alcanzar un 95% por encima de 1 nA. 
Utke y colaboradores encontraron esta dependencia previamente 127. Sin embargo, 
el máximo contenido de Co obtenido no superaba el ~80%, probablemente debido a 
que su equipo consta de un filamento de wolframio termoiónico y por tanto la 
densidad de corriente de electrones generada es sensiblemente menor que la que se 
alcanza con una fuente de emisión de campo como la que tiene nuestro equipo. Otra 
razón a esgrimir sería que la presión base que alcanza nuestro sistema es un orden de 
magnitud mejor que la de su microscopio, por tanto, la contaminación de la cámara 
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contribuye sensiblemente a la menor concentración de Co obtenida. La explicación 
por la cual la mayor parte de autores nos hemos decantado para explicar este 
fenómeno es que el calor generado de forma local, por el haz de electrones al usar 
corrientes en el rango de nA con una fuente de emisión de campo, facilita la 
descomposición de este material precursor, cuya temperatura de descomposición es 
relativamente baja si la comparamos con otros precursores de similar naturaleza 47, 133. 
 
Figura 3.1: Composición de los nanodepósitos de Co crecidos a 10 kV en función de Ie.  
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3.3. Microestructura y composición de nanodepósitos de Co en la nanoescala 
Una vez observadas las diferencias en el contenido de Co entre depósitos crecidos 
mediante FEBID a baja y alta corriente de electrones, profundizamos en el estudio de 
su microestructura y composición en la nanoescala. El objetivo de este estudio es 
analizar el estado de valencia y la estructura cristalina de los depósitos de Co. 
Asimismo, pretendemos explicar desde el punto de vista químico y estructural en la 
micro- y nanoescala, las propiedades químicas, estructurales y magnéticas estudiadas 
en este tipo de nanodepósitos por nuestro grupo 133. 
Para realizar este tipo de observación local, la técnica más apropiada es el 
(S)TEM. Concretamente, EELS es la técnica ideal para analizar el estado de oxidación 
y el entorno químico en la escala local de los tres elementos presentes en el depósito: 
carbono, oxígeno y cobalto. En un STEM, los espectros EELS pueden ser resueltos y 
relacionados con su posición en la muestra mediante la adquisición simultánea de 
imágenes de campo oscuro anular de alto ángulo (HAADF). Por otra parte, la 
adquisición y el análisis de imágenes HRTEM permite extraer información acerca de 
la estructura cristalina a escala atómica.  
Ambas técnicas confirmaron el alto contenido metálico en las nanoestructuras 
crecidas usando corrientes de electrones en el rango de nA estudiado. Para estudiar la 
influencia de la corriente del haz de electrones, Ie, en la microestructura y composición 
de los nanodepósitos basados en Co en la escala nanométrica, se fabricaron 
nanodepósitos de Co a 30 kV sobre una oblea de Si oxidada térmicamente (250 nm 
SiO2) variando Ie. El resto de parámetros son los mismos que los utilizados en el 
apartado 3.2 de este capítulo.  
El depósito 1 se creció a baja Ie (44 pA) y el depósito 2 a alta corriente Ie (2.4 nA) 
de dimensiones= 0.5 × 1.0 × 0.2 m3 (ancho × largo × espesor); la distancia entre 
puntos es de (dFEB)~ 2.21 nm (44 pA), y de ~13.16 nm (2.4 nA). 
Una vez finalizado el crecimiento de los nanodepósitos, se realizaron análisis 
EDS in situ. Los resultados en % atómico para el depósito 1 son 64:17:19 (Co:C:O) y 
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93:5:2 (Co:C:O) para el depósito 2. Antes de la preparación de las muestras para TEM 
o lamelas de vista transversal, los depósitos de Co se cubrieron con 2 capas 
protectoras, primero una capa de Pt crecido mediante FEBID y a continuación una 
segunda capa de Pt crecido mediante FIBID. Este procedimiento estándar comentado 
en detalle en el Capítulo 2 se realiza para proteger los depósitos de Co del daño 
(amorfización) que puede ocasionar el FIB durante la preparación de las lamelas. El 
proceso de preparación y extracción de las lamelas de los depósitos de Co se realiza in 
situ en el mismo equipo, sin romper el vacío de la cámara de proceso. El 
adelgazamiento y pulido final de las lamelas se realiza usando un Vi (voltaje de 
aceleración del haz de iones) de 5 kV, para disminuir el espesor de la capa de 
amorfización que produce el FIB. Al finalizar el protocolo de preparación, 
conseguimos lamelas de alta calidad con un espesor de ~30 nm para los estudios 
posteriores en los cuales pretendemos alcanzar resoluciones atómicas.  
Como hemos comentado previamente, la microestructura de los nanodepósitos 
fue investigada mediante HRTEM, cuyas medidas fueron realizadas en un equipo 
Titan3 High-base a 300 kV de FEI con un corrector de aberración esférica Cs. La 
corrección de la aberración esférica de la lente objetivo nos permite obtener una 
resolución espacial inferior a 0.1 nm. La composición de los nanodepósitos en la 
escala nanométrica fue investigada mediante el análisis químico realizado en un STEM 
VG HB 501 con cañón de emisión de campo frío (cold-FEG) operado a 100 kV, 
espectrómetro Gatan 666, ópticamente acoplado a una cámara CCD.   
Para cada muestra, se llevó a cabo un análisis químico y estructural en la 
nanoescala mediante EELS y HRTEM. Junto con el análisis químico en la parte 
interior de cada depósito, se han realizado análisis de las interfases Pt-Co y SiO2-Co 
para entender las diferencias en la composición química entre el centro y la superficie 
del depósito. Los espectros EELS permiten determinar en cada muestra el contenido 
de cobalto metálico y su estado de oxidación. La forma de proceder es la siguiente: en 
la configuración STEM se genera una sonda muy fina, inferior a 1 nm de diámetro, al 
converger el haz de electrones. Esta sonda barre la muestra y simultáneamente se 
recoge una serie de espectros punto a punto. Los espectros obtenidos pueden ser 
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correlacionados con el punto de la muestra dónde se han recogido; esta técnica es 
conocida como espectro-línea, en inglés “spectrum-line” o “linescan” 134. Para cada 
“spectrum-line”, los espectros se adquirieron con pasos de 1 nm. El estado químico 
del Co fue analizado mediante el cociente de intensidades de los picos L2 y L3 del 
umbral L2,3 del Co (IL2, IL3, respectivamente), y luego comparado con los valores de 
referencia de I(L2)/I(L3)= 0.31 para el Co metálico y 0.27 para el óxido de Co (CoO) 
135 calculados mediante la misma técnica. IL2 y IL3 se calcularon como el máximo de 
intensidad para cada pico. 
Para el análisis de la composición química en función de la dirección de 
crecimiento, se adquirieron 200 espectros para cada punto, posteriormente realineados 
y sumados. Para disminuir el ruido experimental y así obtener un mejor cociente entre 
señal y ruido, se aplicó el método de Análisis de Componentes Principales, en inglés 
“Principal Components Analysis” (PCA) para cada serie de espectros 136. Después de 
aplicar el PCA a cada espectro para cada punto, 5 espectros consecutivos de un 
“spectrum-line” se sumaron y las intensidades de las líneas blancas fueron calculadas 
después de restar el fondo y realizar un ajuste lineal de los picos.  
Por otra parte, las concentraciones relativas de O/Co se calcularon integrando sus 
respectivas intensidades de señal para series de 200 espectros EELS sumados en cada 
punto dentro del depósito y divididos por sus respectivas secciones eficaces. Para el 
análisis de la estructura fina de cada elemento se utilizó una dispersión en energía de 
0.2 eV/canal. Para la cuantificación de la concentración relativa de cada elemento se 
utilizó una dispersión en energía de 0.5 eV/canal, con un ángulo de colección de 24 
mrad y un ángulo de convergencia de 7.5 mrad. Para ambos experimentos el tiempo de 
adquisición fue de 0.8 s/espectro. 
La observación directa de las imágenes HRTEM del depósito 1 crecido a 30 kV y 
44 pA muestran que la parte interior del depósito está constituida por nanopartículas 
de Co policristalinas de ~2-3 nm, embebidas en una matriz de carbono amorfa (véase 
Figura 3.2 como ejemplo). La presencia de este tipo de nanocristales de Co confirma 
los resultados de otros autores 128. La imagen de HRTEM está dominada por el 
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contraste de la matriz amorfa, dando lugar a una FFT borrosa debido a la dispersión 
electrónica sin periodicidad cristalina. Así, sólo pueden ser identificadas unas débiles 
reflexiones asociadas con el Co metálico de estructura cristalina hcp. Aunque un 
preciso análisis cuantitativo de este tipo de muestras granulares no es sencillo, la 
presencia de cobalto metálico y especies de óxido de cobalto es muy probable, sobre 
todo tomando en consideración el análisis composicional in situ realizado mediante 
EDS, en el cual se detecta un ~19% (atómico) de oxígeno.  
 
Figura 3.2: Imagen de HRTEM de la muestra 1, en el recuadro vemos la FFT de la misma. 
 
Adicionalmente, para identificar el estado de oxidación del Co se estudió 
mediante EELS el umbral L2,3 del Co y el umbral K del oxígeno mediante 
espectroscopía EELS. Los espectros obtenidos pueden ser comparados con los datos 
EELS de la bibliografía para comprobar si existe un cambio en la posición de energía 
o alguna variación del umbral en la estructura fina. 
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Figura 3.3: Espectro del umbral K del O recogido en la interfase SiO2/Co (a) de la muestra 
1 y (b) de la muestra 2. La sonda barre desde el sustrato de SiO2, la interfase entre ambos 
materiales y finalmente la parte interior de la muestra. La estructura del umbral K del O se 
modifica (aparición de un pequeño pre-pico señalado con una flecha), prácticamente 
desapareciendo dentro de la microestructura de la muestra 2. 
 
En la Figura 3.3(a) se muestra el umbral K del O de la muestra 1 recogida en 
diferentes puntos de la muestra. Así, confirmamos la existencia de O en el espectro 
capturado en el núcleo del depósito, como se observó mediante EDS. Además, la 
presencia de un pequeño pre-pico a 531 eV en la estructura fina del umbral K del O 
obtenido en el depósito y la interfase (no observado en el espectro tomado del SiO2) es 
un signo inconfundible de la presencia de CoO 137. También, el análisis ELNES del 
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umbral L2,3 del Co puede darnos mucha información. Así, el cociente de intensidades 
L2/L3 entre los picos de las líneas blancas del espectro del Co nos indican el estado de 
oxidación del Co: cuando el cociente L2/L3 desciende, el estado de oxidación aumenta 
138. 
En la Figura 3.4 se muestra una comparativa de las líneas blancas del umbral L2,3 
del Co para las muestras 1 y 2 y las referencias del Co metálico y del óxido de cobalto 
(CoO). Los análisis EELS para la muestra 1 muestran la presencia de cobalto oxidado, 
como se puede deducir por la forma del umbral L2,3 del espectro del cobalto, y el bajo 
cociente L2/L3 obtenido de ~0.27. 
 
Figura 3.4: Comparación de los espectros EELS del umbral L2,3 del Co (a una energía de 
779 eV) de las muestras 1, 2 y las referencias para el Co metálico y el Cobalto (II). 
 
La muestra 2 presenta una microestructura y composición diferente a la obtenida 
en la muestra 1. En la imagen de HRTEM mostrada en la Figura 3.5 se observan 
nanocristales de Co de 7-10 nm. Los granos de Co están más regularmente 
distribuidos y compactos dentro del depósito. La estructura cristalina obtenida por la 
indexación del difractograma digital es compatible con la mezcla de Co hcp y fcc (ver 
la FFT en el recuadro de la Figura 3.5).  
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Respecto a los espectros EELS, el estudio ELNES del umbral L2,3 del Co revela 
espectros más homogéneos y regulares con las características líneas blancas del Co 
metálico, como veíamos en la Figura 3.4. De hecho, para el Co metálico, la línea L3 
muestra una forma asimétrica ancha comparada con la estrecha línea L3 del óxido de 
cobalto. Además, el carácter metálico de los nanocristales se confirma por el cociente 
L2/L3 de 0.30 y el insignificante contenido de oxígeno (cociente atómico O/Co de 
0.04). 
 
Figura 3.5: Imagen de HRTEM de la muestra 2, en el recuadro vemos la FFT de la misma. 
 
En la Figura 3.3(b) se muestran los espectros EELS de la región del umbral K del 
O en la interfase SiO2/Co. Centrándonos en la estructura fina de la interfase entre el 
sustrato SiO2 y el depósito de Co, en los primeros nanómetros del crecimiento de la 
estructura, se puede observar la presencia del pre-pico a 531 eV, el cual es 
característico de la presencia de Co oxidado (CoO). A medida que la sonda barre la 
parte interior del depósito, la señal del oxígeno prácticamente desaparece. La 
presencia de CoO detectada podría ser debida a la típica presencia de especies 
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contaminantes en sistemas de alto vacío, como moléculas de vapor de agua adsorbidas 
en el sustrato, antes de comenzar el proceso de crecimiento FEBID. 
En la Tabla 3.2 se resumen las condiciones de crecimiento para las muestras 1 y 2 
y el análisis ELNES, que nos proporcionó información acerca de la forma y la 
intensidad de los detalles más importantes para ambos umbrales K del O y L2,3 del Co. 
Para estimar el estado de oxidación del cobalto se analizó el cociente de intensidades 
entre los picos L2/L3 del umbral L2,3 del Co. Como se espera de los análisis EDS 
previos, el depósito crecido a elevada Ie (rango de nA) presenta un menor cociente 
O/Co y un mayor cociente de intensidades L2/L3 (cerca del cobalto metálico) que el 
crecido a baja Ie (rango de pA). Además, los análisis EELS muestran que el depósito 2 
presenta rasgos característicos de cobalto metálico, un hecho confirmado por la 
ausencia del umbral K del O para este depósito. Por otra parte, el cobalto está oxidado 
en la muestra 1, como se puede deducir de la forma del espectro del umbral L2,3 del Co 
y el elevado cociente L2/L3, así como de la presencia del característico pre-pico a 531 
eV del umbral K del O. 
Muestra Ve (kV) Ie (nA) O/Co I(L2)/I(L3) 
1 30 0.044 0.85 0.27 
2 30 2.400 0.04 0.30 
Tabla 3.2: Resumen de los parámetros de crecimiento de las muestras, voltaje de 
aceleración (Ve) y corriente del haz de electrones (Ie), cociente de cuantificación EELS entre el 
oxígeno y el cobalto y la media entre los cocientes de intensidad L2/L3 en el umbral L2,3 del Co. 
 
Sin embargo, las imágenes HRTEM del depósito 1 revelan la presencia de Co 
hcp, un hecho confirmado mediante los análisis EELS, los cuales mostraron pequeños 
rasgos de cobalto metálico. Para conjugar la presencia de CoO con Co metálico en 
muestras crecidas a baja corriente, podemos asumir que las partículas que crecen en el 
depósito son tan pequeñas que la mayoría de los átomos están presentes en la 
superficie, oxidándose muy fácilmente y en una gran proporción. 
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En la Figura 3.6, se ilustra el estudio de la homogeneidad en composición y 
carácter metálico a lo largo de la dirección de crecimiento en la muestra 2. La 
cuantificación relativa de los elementos presentes en el depósito confirmó el estado 
metálico del Co. El cociente O/Co es muy bajo, menor que 0.1 en todo el espesor del 
depósito analizado. Sólo los primeros nanómetros del depósito parecen estar 
parcialmente oxidados. Esto está de acuerdo con el cociente de intensidades IL2/IL3 a 
lo largo del depósito, el cual muestra cocientes que corresponden a un carácter 
metálico a lo largo de todo el depósito, excepto en las primeras etapas del crecimiento 
en las que el cociente de intensidades desciende hasta 0.27 (véase la Figura 3.6(b)). 
Figura 3.6: (a) Imagen STEM-HAADF de la muestra 2; (b) Perfiles de la concentración 
relativa O/Co y el cociente de intensidades L2/L3 a lo largo de la dirección de crecimiento 
(línea azul señalada en (a)). 
 
Resumiendo, en las condiciones de crecimiento escogidas, las cuales entran 
dentro del estudio realizado en el apartado 3.2 de este Capítulo y cuyos trabajos ya han 
sido publicados 130, 133, 139; la Ie juega un papel clave en el contenido metálico de los 
depósitos, siendo uno de los parámetros decisivos que conducen a la fabricación de 
nanoestructuras puras de Co metálico. Los depósitos crecidos a altas Ie  (rango de nA) 
tienen un alto contenido de Co, mientras que se ha detectado una significativa suma de 
cobalto oxidado junto con Co metálico en los depósitos crecidos a baja Ie (rango de 
pA).  
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No obstante, el proceso FEBID envuelve complejos fenómenos y otros 
mecanismos relevantes han sido señalados en la literatura usando diferentes 
parámetros de crecimiento. Por ejemplo, la influencia del efecto de autocatálisis 140 y 
la influencia del tp en la composición inicial 
141. Así, en una estructura de Co con una 
geometría definida, el contenido de Co estará determinado por un conjunto de 
parámetros de crecimiento (Tsustrato, flujo de precursor, tp, tr, Ie,…) y no sólo por la Ie. 
Algunos de estos parámetros de proceso relevantes en el contenido final de los 
depósitos serán estudiados en los sucesivos apartados con resultados significativos.  
Las fuertes diferencias en la microestructura y la naturaleza química de los 
depósitos encontrados en este estudio sistemático pueden explicar los diferentes 
mecanismos de transporte y propiedades magnéticas exhibidas en la literatura para 
este tipo de nanoestructuras basadas en Co crecidas mediante FEBID. Así, en las 
mismas condiciones de crecimiento que las escogidas en nuestros trabajos previos 130, 
133, 139, las muestras crecidas a elevada Ie muestran un transporte eléctrico metálico y 
un carácter ferromagnético 130, 133 mientras que los depósitos crecidos a baja Ie revelan 
un carácter semiconductor 133. 
Debemos destacar que nuestro trabajo ha sido el primer estudio en el cual se 
aclara la naturaleza y el estado electrónico del cobalto dentro de los depósitos crecidos 
mediante FEBID a escala nanométrica y que ha podido abordarse gracias al uso de las 
técnicas apropiadas: STEM, EELS y HRTEM. 
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3.4. Influencia de la temperatura del sustrato en la composición de las 
nanoestructuras: pilares de Co crecidos a baja corriente 
Como comentamos en sucesivas ocasiones en el apartado 1.3.4 del Capítulo 1 de 
esta tesis, la principal desventaja de la técnica FEBID es que el depósito final no 
contiene el 100% del elemento deseado, debido principalmente a la descomposición 
parcial del material precursor. Los elementos que normalmente lo suelen acompañar 
son carbono y oxígeno, los cuales suelen empeorar las propiedades físicas del material 
crecido comparándolas con las del elemento puro 116. Con el objetivo de mejorar el 
contenido metálico de los depósitos y por ende sus propiedades y futuras aplicaciones, 
se han llevado a cabo diferentes estrategias como por ejemplo tratamientos térmicos in 
situ y tratamientos térmicos “ex-situ”47. Sin embargo, una excepción a esta 
problemática generalizada la encontramos al utilizar como material precursor 
Co2(CO)8. Varios autores, entre ellos nuestro grupo, han dedicado sus esfuerzos al 
estudio de depósitos crecidos utilizando este material de partida, intentado explicar su 
mecanismo de crecimiento, mejorar su contenido metálico y encontrar aplicaciones en 
el campo de la Nanotecnología; como por ejemplo la fabricación de sensores 
magnéticos, creación y propagación de información a través de paredes de dominio, 
etc 49, 50, 126-130, 133, 139, 141-143. En los últimos años, los distintos autores coincidíamos en 
la necesidad de generar calor en la zona de crecimiento para aumentar el contenido 
metálico de los depósitos y así obtener depósitos de alta pureza (>90% Co); esto 
último lo consiguió nuestro grupo usando elevadas Ie como comentamos en el 
apartado 3.2 de este capítulo. Sin embargo, con el uso de altas Ie se limita la resolución 
lateral de los depósitos, debido a que el diámetro del haz escala con la raíz cuadrada de 
la corriente del haz 144. De forma que, para obtener depósitos con alta resolución 
lateral debemos trabajar a bajas Ie (~pA). 
En este estudio, presentamos la fabricación de nanoestructuras de Co usando 
bajas Ie (~pA), aumentando de forma independiente la temperatura del sustrato y su 
posterior análisis composicional in situ 48. El objetivo es fabricar nanoestructuras de 
Co puras usando corrientes de electrones en el rango de pA, y aclarar la influencia que 
tiene el calentamiento local del sustrato en el contenido de Co de los depósitos. En 
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nuestro caso particular, estos experimentos son factibles debido a la relativamente baja 
temperatura a la que el material precursor, Co2(CO)8 se descompone 
145, 146. Ye et al. 
obtuvieron las máximas velocidades de crecimiento mediante CVD entre 140 y 200 ºC 
a 1.3 × 10-5 mbar, temperatura fácilmente alcanzable usando un micro-calentador.  
Los nanopilares de Co se crecieron directamente sobre la capa de SiO2 del micro-
calentador utilizando el modo “spot”, Ve= 5, 30 kV, Ie= 25, 44 pA, Pproceso= 4 × 10
-6 
mbar, tproceso= 5 min, Tsustrato= variable. La Tsustrato durante el crecimiento la variamos 
para cada nanopilar utilizando un micro-calentador comercial (KMHP-100 de Kebaili 
Corporation) basado en una resistencia calefactora de Pt embebida en una membrana 
suspendida tipo sandwich de SiO2/Si3N4/SiO2, con un área de trabajo de alrededor de 
250 × 150 m2 (véase la Figura 3.7) del que hablamos extensamente en el apartado 2.2 
del Capítulo 2.  
 
Figura 3.7: (a) Imagen SEM del micro-calentador (Kebaili) a bajos aumentos con el 
portamuestras a 0º de inclinación. Vemos indicado por las flechas el serpentín de Pt, por el que 
circula la corriente para calentar la membrana suspendida tipo sándwich. (b) Imagen SEM a 
altos aumentos de un corte transversal del micro-calentador con el portamuestras a 52º de 
inclinación. Encima de éste se han crecido dos capas de Pt, una por FEBID y otra por FIBID 
para proteger la zona y dar contraste. En el área recuadrada se indican mediante colores los 
espectros de EDS recogidos de esa zona, distinguiendo claramente las capas que forman el 
microcalentador. (c) Mapeo del espectro EDS del Pt, en el cual se distingue la capa de Pt del 
micro-calentador y la capa de Pt FEBID que hemos crecido para proteger y dar contraste. 
Pt	
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Nosotros diseñamos un portamuestras con conexiones eléctricas al micro-
calentador que son extraídas de la cámara de proceso a través de un puerto y 
conectadas a una fuente de voltaje DC, como comentamos en el apartado 2.2 del 
Capítulo 2. El micro-calentador fue calibrado bajo nuestras condiciones de vacío 
usando los valores de resistencia de la calibración realizada a presión atmosférica por 
el fabricante. Como era de esperar, es necesario aplicar una potencia menor al micro-
calentador para alcanzar la temperatura deseada.  
En la Figura 3.8 podemos ver imágenes SEM de los nanopilares crecidos a 30 kV, 
44 pA en (a) y a 5 kV, 25 pA en (b) con la Tsustrato correspondiente indicada. 
Observando las imágenes podemos ver que el volumen y el diámetro de la base de los 
nanopilares crecen al aumentar la Tsustrato, hasta que alcanzamos 100 ºC. Por encima de 
esta temperatura, observamos un efecto no deseado, el crecimiento de un gran y 
anómalo halo alrededor del nanopilar. El halo es una consecuencia de la técnica 
FEBID debido a los SEs producidos por los BSEs al interaccionar el FEB con el 
sustrato, dónde se encuentran adsorbidas las moléculas del gas precursor 40. 
  
Figura 3.8: Imágenes SEM (vista con una inclinación de 52º) de los nanopilares de Co (a) 
crecidos a 30 kV y 44 pA y (b) crecidos a 5 kV y 25 pA con la Tsustrato indicada. 
 
Sin embargo, en nuestro caso es más grande en volumen de lo habitual, debido a 
que junto a los SEs de 2º orden que hemos comentado previamente, contamos con el 
factor de la elevada Tsustrato> 100 ºC. Así, parece que se produce una disminución de la 
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energía de disociación de los enlaces de la molécula cuándo aumentamos la Tsustrato. 
Como consecuencia de este aumento de la Tsustrato, habría un cambio en la curva de la 
eficiencia de disociación (E), cuyo máximo se desplazaría hacia energías más bajas. 
De esta manera, se espera que los SEs que alcanzan distancias lejanas del centro del 
pilar, y como consecuencia tiene menor energía, sean capaces de disociar las 
moléculas de gas a mayor velocidad a medida que aumenta la Tsustrato. 
Por otra parte, la altura de los nanopilares aumenta en función de la Tsustrato hasta 
llegar a ~100 ºC, aunque es bien conocido que el tiempo de residencia de las 
moléculas adsorbidas en la superficie del sustrato desciende con Tsustrato y por tanto el 
ritmo de crecimiento debería disminuir al aumentar la Tsustrato. Esto puede ser 
explicado por el régimen de crecimiento, el cual se espera que esté limitado por el 
flujo de gas. La altura de los nanopilares podría aumentar al incrementar la Tsustrato, 
debido a la modificación de la curva de la eficiencia de la disociación. El volumen 
total del depósito debería saturar a una temperatura dada cuándo no hay más gas 
precursor disponible. Simulaciones cuantitativas detalladas serían necesarias para 
confirmar dicha explicación cualitativa, las cuales van más allá de los objetivos de este 
estudio. 
En la Figura 3.9, representamos el contenido atómico obtenido mediante EDS de 
varios nanopilares crecidos usando los mismos parámetros de crecimiento (Ve, Ie y tp) 
en función de la Tsustrato. Los análisis mediante EDS se realizaron a 9 kV, con un 
diámetro de haz de ~7.5 nm. La interacción de los electrones a 9 kV en los nanopilares 
de Co fue estimada con el programa CASINO que está basado en las simulaciones del 
modelo de Monte Carlo 13. Así, comprobamos que las trayectorias de los electrones 
acelerados a 9 kV sobre nuestros nanopilares no continúan fuera de ellos, sin necesitar 
corrección alguna debida a la contribución del sustrato. El contenido de Co aumenta 
desde el 60% a Tambiente hasta el 93% a Tsustrato= 107 ºC en nanopilares crecidos a 30 
kV, 44 pA y desde el 72% a Tambiente hasta el 85% a Tsustrato= 122 ºC en nanopilares 
crecidos a 5 kV, 25 pA. El contenido de Co obtenido coincide con los resultados 
obtenidos a Tambiente en el apartado 3.2 de este capítulo y publicado en la referencia 
133. 
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Estos resultados indican que el contenido de Co aumenta en los nanopilares al 
incrementar la Tsustrato. El contenido de oxígeno es en todos los casos inferior al 2%. 
Las pequeñas diferencias encontradas en el contenido de Co entre nanopilares crecidos 
a 5 y 30 kV pueden ser debidas al distinto calor generado por el FEB en cada caso. El 
equilibrio para fabricar nanoestructuras de Co puras sin cambios apreciables en las 
dimensiones laterales está en torno a una Tsustrato~ 100 ºC.  
En este caso concreto, en nuestras condiciones de crecimiento y de trabajo 
comentadas previamente, observamos que la combinación de calor local generado por 
el FEB y la elevada Tsustrato son los responsables de la descomposición del gas 
precursor y por ende de la purificación de los nanodepósitos. 
 
Figura 3.9: Composición de los nanopilares de Co en % atómico crecidos a 30 kV, 44 pA 
y a 5 kV, 25 pA en función de la Tsustrato. 
 
En nuestras condiciones de trabajo, la descomposición espontánea del Co2(CO)8 
que se pone en contacto con el micro-calentador sin la asistencia del FEB se ha 
observado a una Tsustrato~ 200 ºC. Este valor de temperatura resulta consistente con el 
máximo valor de la velocidad de crecimiento de Co obtenido mediante CVD entre 
140-200 ºC a 1.3 × 10-5 mbar utilizando el mismo precursor 146. En la Figura 3.10(a) 
vemos los cristales de Co que se forman sobre el micro-calentador a ~ 197 ºC (zona 
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señalada por la elipse blanca), zona en la que el GIS ha liberado el gas precursor. Es 
posible distinguir diferentes tamaños de los granos de Co, con o sin la capa de Pt 
debajo, debido a pequeñas diferencias en la temperatura de cada zona (véase Figura 
3.10(b)). En las zonas en las que la capa de Pt por la que circula la corriente está 
debajo, la Tsustrato será superior y los granos de Co tienen un tamaño de ~800 nm. 
Mientras que en las zonas donde no está la capa de Pt debajo, el tamaño de los granos 
es de ~600 nm. En la Figura 3.10(c) y (d) podemos ver granos y nanocristales de Co 
con un tamaño inferior a 100 nm crecidos sobre una zona donde se encuentra la capa 
de Pt debajo. El análisis composicional de estos cristales realizado in situ mediante 
EDS indica que el contenido de Co es del ~98% (atómico). 
 
Figura 3.10: Imágenes SEM de partículas de Co puras obtenidas a través de la 
descomposición térmica del Co2(CO)8, cuando éste entra en contacto con el micro-calentador a 
~197 ºC. (a) La elipse de color blanco indica el área donde las moléculas de gas que salen del 
GIS se han adsorbido sobre el micro-calentador e inmediatamente se han disociado sin la 
incidencia del FEB. (b) El tamaño de partículas depende ligeramente de la localización en el 
sustrato siendo mayores si la capa de Pt está debajo. 
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Con el objetivo de aclarar la importancia de la Tsustrato durante el crecimiento de 
los depósitos, se han realizado tratamientos térmicos in situ después del crecimiento, 
como ya se estudió con éxito en NWs de Pt 147. Se crecieron NWs de Co a 30 kV y 44 
pA a Tambiente, cuyas dimensiones son 1.2 m × 250 nm × 100 nm (largo × ancho × 
espesor). El contenido de Co detectado fue del 60% (atómico), resultado que coincide 
con los resultados mostrados en la Figura 3.9. Una vez que los NWs están fabricados, 
aumentamos la temperatura del micro-calentador hasta alcanzar 600 ºC, y ahí 
permaneció constante durante 40 minutos. Tras el tratamiento térmico, volvimos a 
analizar la composición sin observar cambios en el contenido de los NWs. Este 
experimento evidencia la relevancia que tiene la combinación simultánea del FEB y la 
elevada Tsustrato durante el crecimiento de las nanoestructuras para conseguir 
nanoestructuras de Co puras. Una vez que el material se deposita sobre el sustrato, la 
matriz de carbono formada no puede ser descompuesta mediante un tratamiento 
térmico a 600 ºC bajo nuestras condiciones de vacío. 
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3.5. Crecimiento de Co mediante el efecto catalítico 
En la literatura se pueden encontrar varios trabajos en los cuales se produce un 
efecto específico llamado autocatálisis, en el cual las moléculas de gas precursor se 
descomponen, disociándose los enlaces entre el metal y los ligandos de forma 
autocatalítica y así, permitiendo el crecimiento de metales puros sin la irradiación del 
FEB. Este efecto se suele producir a temperatura ambiente. Algunos ejemplos se han 
observado en sistemas de ultra alto vacío, UHV a Pbase~ 10
-10 mbar usando como 
precursor, el Fe(CO)5 
148-150, el Si2H6 y el WF6 
150-152. Algunos autores fueron más allá 
y hablaron del barrido del FEB como de tinta invisible al exponer o irradiar un diseño 
sobre SiO2 sin inyectar gas precursor. Al parecer, el FEB sensibiliza la superficie que 
barre y posteriormente al liberar el gas precursor, éste se descompone 
autocatalíticamente formando selectivamente estructuras puras de Fe en el lugar por 
donde ha pasado el FEB. Sin embargo, la causa de la disociación inicial de la 
molécula que haría de activación para la disociación del resto de ellas no está muy 
clara. La hipótesis por la que se aboga es que el proceso de activación puede ser una 
consecuencia de la formación de vacantes de O generadas por la desorción inducida 
por el FEB, así el SiO2 se reduce a SiO y éste podría ser la especie activa que provoca 
la descomposición inicial del precursor.  
Estos resultados en los cuales se consigue el crecimiento selectivo de metales 
puros a escala nanométrica sirve de inspiración a nuestro estudio utilizando como 
material precursor el Co2(CO)8. Sin embargo, el primer contratiempo que encontramos 
es que en nuestro sistema trabajamos en alto vacío, HV, la presión en la cámara de 
proceso suele estar alrededor de 1 × 10-6 mbar. Con lo cual, debemos tener en cuenta 
que contamos con especies contaminantes dentro de la cámara de proceso como por 
ejemplo, vapor de agua, moléculas hidrocarbonosas, etc., las cuales se adsorben sobre 
la superficie del sustrato y se depositan en el mismo al ser irradiadas por el FEB, 
creándose una especie de barrera protectora. Por lo tanto, en un sistema que opera en 
HV es muy difícil que las moléculas de un material precursor, como el Co2(CO)8 se 
descompongan autocatalíticamente sobre la superficie por donde el haz de electrones 
haya barrido previamente.  
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Con el objetivo de estudiar y analizar un efecto autocatalítico o catalítico del 
Co2(CO)8 se han realizado una serie de experimentos sobre varios tipos de sustratos. 
El sustrato A: Si; sustrato B: Si + Co FEBID; sustrato C: Si + una capa de Co (20 nm) 
+ una capa de Al (2 nm), ambas crecidas mediante “sputtering”. 
Los experimentos sobre el sustrato A consistieron en: 1) exponer al sustrato de Si 
(siempre limpiado previamente con acetona, alcohol y agua en un baño de 
ultrasonidos, y sin ser sometido al FEB) a una atmósfera del gas precursor (Pproceso= 1 
× 10-5 mbar) durante 50 minutos. 2) Exponer al sustrato de Si al barrido del FEB 
utilizando 5 kV y 86 pA en forma de líneas de ancho< 100 nm durante 5 minutos, una 
dosis total de 258 nC/m2. Posteriormente, se sometió a una atmósfera de gas 
precursor (Pproceso= 1 × 10
-5 mbar) durante 50 minutos. La inspección posterior de la 
superficie donde debería producirse la reacción autocatalítica del precursor debido a la 
orientación del GIS, no muestra ningún tipo de crecimiento de Co en ninguno de los 
casos. Por lo tanto, podemos concluir que no se produce el efecto autocatalítico sobre 
el sustrato A. 
El experimento sobre el sustrato B consistió en crecer pilares de Co mediante 
FEBID que se utilizarían como siembra o activación para la posterior descomposición 
autocatalítica del precursor. Los pilares de Co fueron crecidos utilizando tanto 
corrientes en el rango de pA, como en el rango de nA, para así estudiar si el contenido 
de Co tiene una incidencia en la descomposición catalítica. El contenido de Co en 
estos pilares va del 60-90%. Tras el crecimiento de lo que denominamos como 
siembra, exponemos las nanoestructuras a una atmósfera del gas precursor (Pproceso= 1 
× 10-5 mbar) durante 50 minutos. La inspección de los pilares de Co crecidos mediante 
FEBID, no muestran ningún tipo de crecimiento de Co posterior al de los mismos. 
Así, podemos concluir que tampoco se produce el efecto catalítico sobre el sustrato B. 
 Sobre el sustrato C, realizamos un grabado mediante FIB de 10 cuadrados de 
dimensiones 1m × 1 m × 3-25 nm  (x × y × z) usando 30 kV y 10 pA; con el 
objetivo de realizar una serie de desbastados, eliminando de forma controlada las 
capas de Co y Al crecidas por “sputtering”. En primer lugar, desbastamos la capa de 2 
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nm de Al y seguidamente la capa de 20 nm de Co hasta llegar al sustrato de Si. A 
continuación, exponemos estas estructuras durante 30 minutos al gas precursor. La 
presión dentro de la cámara varía de la Pbase= 1 × 10
-6 mbar hasta la Pproceso= 1 × 10
-5 
mbar. De esta forma, vemos el momento en el cual comienza a tener lugar el efecto de 
descomposición catalítico sobre el Co crecido por “sputtering” usado como siembra y 
cuando el efecto deja de producirse al carecer de la siembra.  
En la Figura 3.11, mostramos varias imágenes SEM como ejemplos del estudio 
realizado sobre el sustrato C. En (a), se muestra una imagen SEM de la superficie tras 
ser irradiado por el FIB un volumen 1 × 1 × 0.003 m3 y en (b), se muestra una 
imagen SEM de la superficie tras ser irradiado por el FIB un volumen 1 × 1 × 0.003 
m3 y ser expuesto a 30 minutos del gas precursor. Podemos ver el crecimiento de 
nanocristales de Co de 5 nm que forman aglomerados de cristales de unos 40 nm. El 
análisis de su composición mediante la técnica EDS confirma que se trata de Co puro. 
La velocidad de crecimiento estimada de los nanocristales de Co es de 1.33 nm/min. 
En (c), se muestra una imagen SEM de la superficie tras ser irradiado por el FIB un 
volumen 1 × 1 × 0.007 m3 y en (d), se muestra una imagen SEM de la superficie tras 
ser irradiado por el FIB un volumen 1 × 1 × 0.007 m3 y ser expuesto a 30 minutos 
del gas precursor. En esta imagen se pone de manifiesto la aparición de pequeños 
nanocristales de Co de ~5 nm dentro del área irradiada. Sin embargo, observamos que 
tanto el tamaño como la cantidad de nanocristales es menor que en (b). La velocidad 
de crecimiento estimada es de 0.17 nm/min, significativamente inferior que la 
velocidad de crecimiento en (b). Este efecto puede ser explicado por la mayor dosis de 
iones de Ga que recibe este sustrato, implantándose en el mismo y modificando la 
superficie de Co. Así, la superficie contaminada con iones de Ga impediría la eficiente 
descomposición del gas precursor. En (e), mostramos una imagen SEM de la 
superficie del sustrato virgen. En (f), se muestra una imagen SEM de la superficie tras 
ser irradiado por el FIB un volumen 1 × 1 × 0.025 m3 de forma que eliminamos 
completamente la capa de Co y el sustrato expuesto a 30 minutos del gas precursor es 
el silicio. No se observa la aparición de pequeños nanocristales de Co, de modo que 
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tenemos una prueba más de que el efecto catalítico no tiene lugar sino contamos con 
una siembra o activación externa. 
Las conclusiones de este estudio son que en nuestro sistema de alto vacío, con una 
Pbase~ 1 × 10
-6 mbar y bajo nuestras condiciones de trabajo no se produce el efecto 
autocatalítico o catalítico sobre los sustratos A (Si), B (Si/Co FEBID) y C (Si/Co/Al) 
sin eliminar completamente la capa de Al. En A, debido a las especies contaminantes 
presentes en la cámara de proceso, las cuales se adsorben sobre la superficie del 
sustrato y se depositan al ser irradiadas con el FEB, creándose una especie de barrera 
protectora. En B, utilizamos como catalizador de la reacción los nanopilares de Co 
FEBID, que tienen un alto porcentaje de Co, pero no es Co puro. El hecho de que no 
se produzca la descomposición indica que es fundamental para que el proceso se lleve 
a cabo que el catalizador inicial sea Co puro. Ahí es cuando llegamos al sustrato C, 
cuyos experimentos y resultados se han detallado en la Figura 3.11. En el sustrato C, 
se observa el efecto catalítico como vemos por la aparición de nanocristales de Co de 
5 nm de tamaño en las Figuras 3.11(b), (c) y (d). La descomposición del precursor 
sobre el Co crecido por “sputtering” se produce hasta que alcanzamos el sustrato de 
Si (Figura 3.11(f)), en el cual ya no se observa el efecto catalítico al carecer de 
catalizador inicial o siembra para el comienzo de la reacción de descomposición del 
precursor. Estos resultados demuestran que no hay ninguna evidencia que relacione el 
elevado contenido de Co (90%) en las nanoestructuras fabricadas mediante FEBID 





114 Capítulo 3. Nanodepósitos ferromagnéticos de Co crecidos mediante FEBID 
  
  
   
Figura 3.11: Imágenes SEM del estudio de la descomposición catalítica del Co2(CO)8 
sobre el sustrato C. (a) Imagen de la superficie del sustrato tras desbastar un volumen de 1 × 1 
× 0.003 m3 mediante FIB; (b) Imagen de la superficie del sustrato tras desbastar un volumen 
de 1 × 1 × 0.003 m3 mediante FIB y ser expuesto a 30 minutos del gas precursor; (c) Imagen 
de la superficie del sustrato tras desbastar un volumen de 1 × 1 × 0.007 m3 mediante FIB; (d) 
Imagen de la superficie del sustrato tras desbastar un volumen de 1 × 1 × 0.007 m3 mediante 
FIB y ser expuesto a 30 minutos del gas precursor; (e) Imagen de la superficie del sustrato 
virgen; (f) Imagen de la superficie del sustrato tras desbastar un volumen de 1 × 1 × 0.025 m3 
mediante FIB y ser expuesto a 30 minutos del gas precursor. 
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3.6. Nanoestructuras ultraestrechas de Co y aplicaciones 
En este apartado, describimos los experimentos realizados para conseguir el 
crecimiento de nanoestructuras de Co puras usando bajas corrientes del haz de 
electrones a temperatura ambiente. Tal y como describimos en los apartados 3.2, 3.3 y 
3.4, y como otros autores también han confirmado 141, el ajuste de ciertos parámetros 
de crecimiento nos permite afinar el contenido de Co en los depósitos creados 
mediante esta técnica. Teniendo esta idea siempre presente, mantenemos constante el 
valor de la corriente del haz de electrones (en el rango de pA) para obtener 
nanoestructuras estrechas y estudiamos la influencia del flujo de precursor en el 
contenido de Co de los depósitos. 
 
3.6.1. Influencia del flujo de gas precursor  
El estudio de la influencia del flujo de precursor en el contenido de Co de los 
depósitos se lleva a cabo creciendo cuadrados de Co de 100 nm de lado y 100 nm de 
espesor sobre un sustrato de Si (dopaje p) variando el flujo de gas precursor. El flujo 
de gas se controla y ajusta abriendo gradualmente la válvula, la evolución del proceso 
está monitorizada en todo momento a través del cambio de presión en la cámara de 
proceso. El análisis composicional de las nanoestructuras de Co se realizó mediante 
EDS a un voltaje de aceleración del FEB de 3 kV. 
Los parámetros relevantes en el proceso de FEBID utilizados son los siguientes: 
Ve= 3 kV; Ie= 21 pA; Pbase= 1.3 × 10
-6 mbar; tproceso= 103 s; Pproceso= variable. El 
contenido de Co presenta una variación en función del flujo de gas precursor como se 
indica en la Figura 3.12. Al máximo y al mínimo valor de flujo de gas precursor, el 
contenido de Co es del ~65%. Sin embargo, a valores intermedios de flujo de gas, 
podemos obtener nano-cuadrados con un contenido de Co superior al ~93%. Estos 
resultados se pueden entender teniendo en cuenta los diferentes regímenes de 
crecimiento que pueden tener lugar en el proceso FEBID comentados ampliamente en 
el apartado 1.3.4 del Capítulo 1 y que, en este caso concreto se presentan en función 
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del flujo de gas. En el caso de tener un flujo de precursor bajo, el crecimiento se 
realiza en el régimen limitado por el precursor, en el cual la disociación de las especies 
residuales que se encuentran dentro de la cámara de proceso juegan un papel 
relevante, provocando el co-crecimiento de éstas junto con el depósito como tal y por 
tanto, la contaminación de la muestra 141. Cuando el flujo de precursor es elevado, el 
crecimiento se realiza en el régimen limitado por los electrones, las moléculas se 
reponen tan rápidamente en la superficie del sustrato que a los electrones operando a 
baja Ie, les resulta imposible descomponer o disociar todos los enlaces del precursor, 
de modo que las moléculas parcialmente descompuestas se incorporan al 
nanodepósito. 
  
Figura 3.12: Dependencia de la composición de nanodepósitos de Co crecidos a 3 kV, 21 
pA en función del flujo de gas precursor. En el recuadro se muestra una imagen SEM del tipo 
de estructuras de cobalto estudiadas. El cambio relativo de flujo de precursor se define 
mediante la expresión: flujo de precursor (%)= 100 × Pflujo/Pbase; siendo Pflujo= Pproceso – Pbase 
 
En el caso de liberar un valor de flujo de precursor intermedio, el crecimiento se 
realiza entre el régimen limitado por el precursor y el régimen limitado por el FEB. 
Así, es posible conseguir un balance perfecto entre el flujo de precursor y la Ie, para 
producir la descomposición total de las moléculas de precursor adsorbidas sobre el 
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sustrato, mientras se evita la incorporación de especies residuales. El fruto de este 
estudio es la posibilidad de crecer nanoestructuras de tamaño < 50 nm y con un 
contenido de Co> 90% atómico a temperatura ambiente y previsiblemente sobre 
distintos tipos de sustrato.  
Los valores obtenidos en el estudio del flujo de gas precursor son adecuados para 
nanoestructuras de Co de dimensiones próximas a 100 nm y utilizando los mismos 
parámetros de crecimiento (Ve= 3 kV; Ie= 21 pA; tp= 1 s; s= 50 %; tr= 0 s; tproceso= 
103 s; Pbase= 1.82 × 10
-6 mbar). En otras condiciones, se deberían realizar nuevos 
experimentos para encontrar el flujo de gas precursor adecuado. No debemos olvidar 
que otros parámetros relevantes para afinar el contenido de Co en las nanoestructuras 
son el tp, tr y el tamaño de las estructuras de Co como ya lo observaron otros autores 
140, 141, 153, 154 y como se ha estudiado en profundidad en el seno de nuestro grupo de 
investigación 155.  
 
 
3.6.2. Nanoestructuras ultraestrechas de Co 
Una vez controladas las condiciones de crecimiento para nanodepósitos de Co de 
tamaño <50 nm, fabricamos dos tipos de nanoestructuras magnéticas funcionales que 
se muestran en la Figura 3.13. El tipo 1 (véanse Figuras 3.13(a) y (b)) son NWs 
ultraestrechos de alta pureza con futuras aplicaciones relacionadas con la Espintrónica 
142 y lógica magnética basada en la manipulación de paredes de dominio 139. El tipo 2 
se trata de sondas nano-Hall para la fabricación de nanosensores 142, 143, como 
mostramos en las Figuras 3.13(c) y (d). 
Las nanoestructuras ultraestrechas de tipo 1 presentadas en este estudio son NWs 
ultraestrechos crecidos a 3 kV y 21 pA. La composición de los mismos en porcentaje 
atómico es de 90:8:2 (Co:C:O). La resolución lateral alcanzada es de 30 nm, casi 4 
veces mejor que en los estudios previos, en los cuales era necesario utilizar Ie del 
orden de nA, para obtener depósitos de alto contenido de Co (>90%) 133. La 
caracterización magnética de estructuras de tamaño tan pequeño se puede llevar a cabo 
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mediante técnicas de TEM, como por ejemplo la holografía electrónica 71, 156-158. Un 
estudio de holografía electrónica en NWs ultraestrechos se realizó en el microscopio 
Titan3 High-base con corrector de aberración esférica en la lente objetivo. La 
inducción magnética obtenida, a través de holografía electrónica en NWs de 30 nm de 
ancho y 9 nm de espesor es de 1.8 T, valor muy cercano al valor de la imanación de 
saturación del Co puro. Se han estudiado NWs de varios espesores, en algún caso el 
valor de la inducción magnética disminuye hasta un 20%, probablemente debido a 
pequeños cambios en la composición de los NWs. Así, las medidas magnéticas 
cuantitativas realizadas mediante holografía electrónica demuestran su magnetismo y 
su funcionalidad para aplicaciones en Espintrónica 155.  
Figura 3.13: Imágenes SEM de nanoestructuras ferromagnéticas ultraestrechas de Co 
crecidas a 3 kV, 21 pA. (a) NW de 29 nm de ancho, 3 m de largo y 30 nm de espesor (imagen 
tomada con un ángulo de inclinación de la plataforma de 52º). En el recuadro vemos una 
ampliación del NW (imagen tomada con un ángulo de inclinación de 0º); (b) Nanoestructura en 
forma de “L”, parte horizontal de 3 m de largo y la parte perpendicular a este de 1 m de 
largo (imagen tomada con un ángulo de inclinación de 0º), 40 nm de ancho y 30 nm de 
espesor; (c) Nanoestructura en forma de sonda nano-Hall basada en 4 contactos independientes 
de Co de 75 nm de ancho y un cuadrado central con un área activa de 150 nm × 150 nm 
(imagen tomada con un ángulo de inclinación de 0º); (d) Nanoestructura en forma de cruz 
nano-Hall, con un ancho < 30 nm (imagen tomada con un ángulo de inclinación de 0º). 
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Respecto al tipo 2 de nanoestructuras ultraestrechas, los sensores Hall de tan 
pequeño tamaño ofrecen la posibilidad de aumentar la sensibilidad de detección 
expresada en flujo magnético por debajo de 10-60/Hz-1/2 (0= h/2e, es un cuanto de 
flujo) 143. La fabricación de tales dispositivos en la escala nanométrica tiene un 
destacado interés en el campo de los biosensores para la detección de fracciones 
biológicas conjugadas a nanopartículas magnéticas y en general para diferentes 
aplicaciones en nanosensores, como por ejemplo microscopía Hall de barrido, 
nanomagnetómetro, sensores de corriente, interruptores de proximidad, etc. 159, 160. 
 
3.6.3. Sensores nano-Hall de Co  
El crecimiento de sensores nano-Hall de Co fue realizado a 3 kV y 21 pA sobre 
sustratos de Si (dopaje p) térmicamente oxidado. Las obleas oxidadas son sometidas a 
procesos de litografía óptica para definir pistas metálicas de Ti. 
 
Figura 3.14: Imagen SEM del procedimiento que se lleva a cabo en la fabricación de los 
nanosensores Hall de Co. En primer lugar, se crecen los 4 NWs de Pt FIBID y en el hueco 
señalado por el cuadrado, se crecen los 4 NWs de Co FEBID y por último el cuadrado de Co 
FEBID. 
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En primer lugar, se crecieron 4 nanocontactos auxiliares de Pt mediante FIBID, 
que usaremos para conectar los sensores Hall que fabriquemos a las pistas de Ti y van 
desde los 4 microcontactos de Ti al sustrato, como podemos observar en la Figura 
3.14. Los contactos se realizan para medir por cuatro puntas. Después de esto, 
crecemos 4 NWs independientes de Co de 40-75 nm de anchos, que contactan los 
NWs de Pt crecidos previamente. Finalmente, un cuadrado de Co con un ancho típico 
de 140-150 nm (el área activa del sensor) se crece en el centro de los 4 NWs 
independientes de Co, cerrando el circuito eléctrico. Los análisis composicionales 
realizados mediante EDS del área activa del sensor indican que el contenido de Co es 
del ~90%. 
Las medidas del efecto Hall se realizaron en el PPMS descrito en el apartado 
2.6.2 del Capítulo 2 en un rango de temperaturas de 300 a 2 K. El campo magnético 
aplicado es perpendicular al sustrato y va de +9 a -9 T. La corriente de medida 
aplicada sobre los nanosensores va de 10 A hasta 1.2 mA. En la Figura 3.15, 
representamos la resistividad Hall del sensor indicado en la Figura 3.13(c) en función 
del campo magnético aplicado a 300 y 10 K. La resistividad Hall viene dada por la 
ecuación (1.4). 
Las líneas en la Figura 3.15 reflejan las contribuciones individuales del OHE y el 
AHE. El punto de coincidencia entre el comportamiento a bajo campo, positivo en 
signo y dominado por el AHE y el comportamiento a alto campo, negativo en signo y 
dominado por el OHE, tiene lugar a ~2 T, como ocurre en el cobalto puro 156 y en el 
Co crecido mediante FEBID a alta corriente de electrones 133. Debemos mencionar que 
sensores Hall fabricados mediante FEBID con bajo contenido de Co no presentan este 
claro corte o punto de coincidencia entre el AHE y el OHE 142, 143. 
La máxima resistividad Hall a temperatura ambiente de los nanosensores 
investigados en este estudio es de alrededor de 2.7 Ω cm, un orden de magnitud 
superior a los obtenidos previamente en nanodepósitos de Co crecidos a alta corriente 
133. La diferencia puede ser ocasionada por la relativamente alta resistividad 
longitudinal de estos nanodepósitos (debido al ligeramente menor contenido 
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metálico); puesto que hay una directa relación entre la resistividad Hall y la 
resistividad longitudinal 71. La sensibilidad de campo (SI) es un parámetro importante 
para caracterizar los sensores Hall. A partir de la ecuación 3.1, se obtiene y se 
representa su valor en función del campo magnético en el recuadro de la Figura 3.15. 
/
																																																																																																																	 3.1  
La SI a bajo campo de los sensores Hall estudiados a 300 K está entre 0.13 y 0.07 
Ω/T para nanosensores con una composición en porcentaje atómico de Co:C:O de 
88:8:4 y 84:9:7, respectivamente. Los valores de SI obtenidos son similares a los ya 
publicados en la referencia 142 para sensores con más bajo contenido en Co, pero el 
parámetro más importante para comparar los sensores Hall es el valor mínimo de flujo 
magnético detectable (min). En la referencia 143, el valor de min estimado es de 
alrededor de 4.5 × 10-60, cuyo resultado es mejor que los obtenidos previamente en 
otras sondas nano-Hall. En el régimen de ruido térmico, min es proporcional a la raíz 
cuadrada de la resistencia del sensor longitudinal y al área del sensor. Como tanto la 
resistencia longitudinal como el área del sensor son significativamente menores en 
nuestros nanosensores de alto contenido en Co comparados con los de la referencia 143, 
esperamos mejorar el valor de min más de un orden de magnitud. Experimentos 
dedicados a esclarecer esta cuestión están en proceso, lo cual constituye una atractiva 
línea de investigación en sensores magnéticos en la nanoescala. 
En este apartado se han crecido nanoestructuras de Co sobre tres tipos de sustratos 
distintos: silicio, óxido de silicio (~250 nm) sobre silicio y membranas de 50 nm de 
espesor de nitruro de silicio. Como mostramos en la Tabla 3.3, la concentración de Co 
no varía significativamente en nanodepósitos crecidos utilizando los mismos 
parámetros de crecimiento. 
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Figura 3.15: Resistividad Hall del sensor Hall mostrado en la Figura 3.13(c) a 300 y 10 K. 
El recuadro muestra la sensibilidad magnética del sensor en función del campo magnético 
aplicado a 300 y 10 K. 
 
Sustrato C (% at. ± 2%) O (% at. ± 2%) Co (% at. ± 2%) 
Si 6 10 85 
Si3N4 7 8 85 
SiO2 2 7 91 
Tabla 3.3: Composición de los nanodepósitos de Co crecidos sobre los distintos tipos de 
sustrato a 3 kV, 21 pA utilizados en los experimentos realizados en este apartado. 
 
Asimismo, hemos dado un gran paso hacia la comprensión del mecanismo de 
crecimiento que tiene lugar en el proceso FEBID, y más concretamente el mecanismo 
que envuelve este particular precursor, el Co2(CO)8. Siempre con el propósito de 
encontrar los parámetros de crecimiento adecuados para la obtención de 
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nanoestructuras ferromagnéticas de Co ultraestrechas (véase Figura 3.16). Este 
objetivo  está cumplido con NWs y sensores nano-Hall con un tamaño de ~ 30 nm. 
 
Figura 3.16: Representación esquemática de los principales parámetros de crecimiento 
para obtener nanoestructuras ferromagnéticas de Co ultraestrechas.  
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3.7. Conclusiones 
A lo largo de este capítulo, hemos estudiado minuciosamente los depósitos de Co 
crecidos mediante FEBID, utilizando como material precursor el Co2(CO)8 y a través 
de diversas caracterizaciones, tales como EDS, STEM, HRTEM, EELS, EH, y 
medidas de magnetotransporte. 
Adicionalmente, hemos variado de forma controlada los distintos parámetros de 
crecimiento que pueden mejorar sensiblemente el contenido de Co, como la Ie, la 
temperatura del sustrato, la naturaleza del sustrato y el flujo de precursor. El contenido 
de Co en los depósitos tiene una gran influencia en sus propiedades magnéticas y por 
ende en sus futuras aplicaciones en el campo de la lógica, sensores y almacenamiento 
magnético. El crecimiento de nanoestructuras ferromagnéticas de 30 nm de ancho 
lateral es un gran avance para la funcionalidad de la técnica FEBID. Sin embargo, sólo 
nos encontramos en los primeros estadíos de este proyecto en el cual la obtención de 
estructuras por debajo de 10 nm es posible 8, así como la fabricación de estructuras 
ferromagnéticas en tres dimensiones 161. 
 
 










Depósitos ferromagnéticos de Fe 
crecidos mediante un haz de 
electrones focalizado 
 
Se ha realizado un estudio detallado de las propiedades de magnetotransporte y la 
microestructura en microhilos de hierro crecidos mediante un haz de electrones focalizado en 
función del contenido de Fe, que varía desde el 45 % hasta el 70 %. Los mecanismos de 
magnetotransporte han sido investigados en profundidad en un amplio rango de temperaturas 
y campos magnéticos aplicados. El control del contenido de Fe y la microestructura en los 
microhilos nos ha permitido explorar la transición de aislante a metal. Asimismo, hemos 
observado una evolución progresiva de la magnetorresistencia, modificándose desde un 
comportamiento de magnetorresistencia anisótropa a otro de magnetorresistencia túnel 
intergranular. Además, las medidas del efecto Hall revelan una contribución del efecto Hall 
anómalo gigante debido a la fuerte dispersión de los electrones producida por las impurezas 
magnéticas, las cuales están presentes como hierro y especies de óxidos de hierro embebidas 
en la matriz de Fe:O:C amorfa.  
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4.1. Introducción 
Como se ha discutido en los capítulos previos, gracias a técnicas de fabricación, 
tales como FEBID y FIBID 40, 41 es posible el control del crecimiento de materiales en 
una sola etapa sobre cualquier tipo de sustrato, sea conductor o aislante, incluso el 
dominio a escala y precisión nanométrica del lugar de crecimiento, el ancho lateral y 
el espesor.  
Como segundo paradigma de la nanofabricación de diseños magnéticos mediante 
estas técnicas se han publicado trabajos del crecimiento de nanoestructuras magnéticas 
basadas en Fe mediante FEBID utilizando diferentes materiales precursores, como 
Fe(CO)5, Fe2(CO)9 and Fe2(CO)12 
145, 162-168. Extraordinariamente, ha sido posible 
crecer NWs de Fe puro utilizando un sistema de UHV 148-150, 169, 170. Sin embargo, 
ninguno de estos trabajos mostró medidas de magnetotransporte, estudios de 
microestructura y composición en depósitos de Fe crecidos mediante FEBID hasta el 
sistemático estudio publicado por nuestro grupo en colaboración con la Eindhoven 
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4.2. Crecimiento de microestructuras de Fe mediante FEBID 
El crecimiento de nanoestructuras de Fe se realizó mediante FEBID, en el equipo 
comercial “Dual Beam” Nova 600i Nanolab en la Eindhoven University of 
Technology (TU/e). Los parámetros de crecimiento de los nanodepósitos de Fe son los 
siguientes: material precursor= nonacarbonilo de dihierro, Fe2(CO)9; temperatura de 
material precursor= 28 ºC; Tsustrato= 22 ºC ± 1 ºC ; tp= 1 s; s= 50 %; tr= 0 s; Pbase= 2 × 
10-6 mbar; Pproceso= 4 × 10
-6 mbar (la válvula del gas precursor se abre completamente 
durante el proceso de crecimiento); Ve= 2 kV-30 kV; Ie= 0.7 nA-22 nA. La aguja del 
material precursor se ajusta a alrededor de 150 m de la superficie del sustrato (z) y a 
alrededor de 50 m en la dirección del plano, es decir, en x/y. El sustrato utilizado 
como soporte para el crecimiento de los microhilos fue Si dopado con boro (dopaje 
tipo p), sometido a un proceso de oxidación para asegurar el buen aislamiento 
eléctrico. Con este método obtenemos una capa de 250 nm de material aislante (SiO2). 
Estos sustratos se sometieron a procesos de litografía óptica para definir cuatro o seis 
contactos de titanio o aluminio necesarios para las medidas por cuatro puntas, ya sean 
de resistividad, magnetorresistencia o bien del efecto Hall. Las dimensiones típicas de 
los microhilos de Fe destinados a las posteriores medidas de transporte “ex-situ” 
fueron de longitud (l)= 12 m, ancho (a)= 500-1000 nm y espesor (e)= 200 nm. 
Los depósitos de Fe estudiados en este apartado fueron crecidos variando Ve e Ie 
para estudiar la dependencia de estos dos parámetros con la composición de aquellos. 
El análisis del contenido de Fe se llevó a cabo in situ mediante la técnica EDS descrita 
ampliamente en el apartado 2.3 del Capítulo 2. La energía de aceleración del haz de 
electrones seleccionada en los análisis de depósitos de tamaño 500 × 500 × 100 nm3 (l 
× a × e) es de 2 kV, para evitar la contribución del sustrato en los espectros analizados. 
Sólo fueron detectados los elementos Fe:C:O, los cuales corresponden al material 
precursor de partida y a los posibles contaminantes provenientes de la cámara de 
proceso. Además, el ajuste se corresponde perfectamente a la línea L del Fe y las 
líneas K del O y del C. En la Tabla 4.1, resumimos los resultados conseguidos en 
diferentes nano-cuadrados de Fe crecidos variando Ve e Ie.  
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Muestra Ve          
(kV) 
Ie          
(nA) 
Fe        
(% at. ±2 %) 
C         
(% at. ±2%) 
O          
(% at. ±2%) 
Fe/O 
1 2 1.61 52.2 23.6 24.2 2.2 
2 2 6.70 72.1 15.8 12.1 6.0 
3 2 21.6 78.4 13.4 8.20 9.6 
4 5 0.71 60.9 15.0 24.1 2.5 
5 5 2.00 66.8 13.5 19.7 3.4 
6 5 9.90 73.6 13.7 12.7 5.8 
7 5 15.5 75.2 16.5 8.30 9.1 
8 5 22.1 76.3 15.9 7.80 9.8 
9 15 4.30 69.6 12.5 17.9 3.9 
10 15 17.6 74.5 13.1 12.4 6.0 
11 15 22.3 76.2 12.3 11.5 6.6 
12 30 4.20 59.0 17.7 23.2 2.5 
13 30 17.0 70.1 16.5 13.4 5.2 
14 30 22.0 71.5 15.7 12.8 5.6 
Tabla 4.1: Análisis composicional obtenido mediante EDS de los nano-cuadrados de Fe 
crecidos a varios voltajes de aceleración del FEB (Ve) y corrientes de electrones (Ie).  
 
Como ya observamos en los depósitos de Co del Capítulo 3, la concentración 
máxima de metal en el proceso FEBID se obtiene a alta Ie (en el rango de nA) y a bajo 
Ve 
127, 133. Además, podemos observar que el contenido de C permanece prácticamente 
constante alrededor del ~16 ± 3% atómico, mientras que la proporción Fe/O varía. La 
concentración máxima de Fe se consigue a la máxima Ie, 22 nA y es del ~76%, junto 
con el mínimo de O ~8%. En la Figura 4.1(a), mostramos los resultados obtenidos en 
depósitos crecidos a 5 kV. De la misma forma que describimos en el caso de los 
nanodepósitos de Co en el Capítulo 3, este fenómeno puede estar relacionado con un 
efecto de calentamiento local producido por el uso de altas Ie 
47, 127, 133. Otro efecto que 
afectará al contenido de Fe, es la elevada velocidad de crecimiento que se produce a 
bajo Ve y a elevadas Ie (Figura 4.1(b)). De esta forma, se impediría la incorporación de 
especies contaminantes presentes en la cámara de proceso en el depósito 141, 148. Con el 
objetivo de determinar el régimen de crecimiento se ha estudiado la velocidad de 
crecimiento en función de la Ie (Figura 4.1(b)). El volumen de los depósitos ha sido 
estimado mediante AFM. La dependencia lineal de la velocidad de crecimiento 
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respecto a la Ie indica que nos encontramos en el régimen limitado por los electrones y 
su pendiente es el valor del volumen por dosis, 3.2 × 10-4 m3/nC, a un valor dado de 
Ve, en este caso 2 kV. 
 
 
Figura 4.1: (a) Contenido de los depósitos (% atómico) crecidos a 5 kV en función de la 
Ie. (b) Velocidad de crecimiento de los depósitos a 2 kV en función de la Ie. 
 
En la Figura 4.2(a) se representa el contenido de Fe en función de la presión base 
de la cámara de proceso. La presión base de la cámara de proceso varía en función del 
tiempo de bombeo, por lo que aquí los depósitos se realizaron entre 0.5 y 3 h de 
tiempo de bombeo. En el recuadro se muestra la presión parcial de las principales 
especies contaminantes que se encuentran de la cámara de proceso medidas mediante 
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un analizador de gas residual (RGA) de MKS Instruments, modelo Vac-Check 
LM78RGA, en función del tiempo de bombeo. La presión parcial de H2O y O2 
desciende bruscamente en las primeras 7 h de bombeo. Una débil dependencia en el 
contenido de Fe se observa en función de la presión base. Sin embargo, el contenido 
de O aumenta y el de C desciende cuando la presión base es elevada. Esto indicaría 
que elevadas presiones parciales de H2O y O2 oxidan al Fe y al C 
171. 
Figura 4.2: (a) Contenido de los depósitos (% atómico) crecidos a 2 kV y 13 nA en 
función de la presión de la cámara de proceso justo antes del crecimiento. La presión de la 
cámara mínima tomada en el experimento es después de 3 h de bombeo. En el recuadro se 
indica la presión parcial de las principales especies contaminantes en función del tiempo de 
bombeo después de cerrar la cámara de vacío. (b) Contenido de los depósitos (% atómico) 
crecidos a 5 kV y 22 nA en función de la presión parcial de H2O introducida. 
 
Con la intención de modificar el contenido de Fe en los depósitos, añadimos 
vapor de H2O a través del material precursor, sulfato de magnesio heptahidratado 
MgSO4(H2O)7. El vapor de H2O se libera dentro de la cámara de proceso a través de 
una aguja del mismo tipo que la que utilizamos para el resto de materiales precursores 
y se monitoriza su presión parcial base de H2O mediante el RGA. Los resultados 
obtenidos se muestran en la Figura 4.2(b), en la cual se observa un claro descenso del 
contenido de Fe al incrementar la presión parcial de vapor H2O. Obviamente, se 
detecta un aumento en el contenido de O y un pequeño descenso en el contenido de C. 
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Ello indica que el vapor de H2O tiene un efecto directo en la oxidación del Fe y un 
efecto menor en la oxidación del C, el cual forma especies volátiles que son 
fácilmente bombeadas fuera de la cámara de proceso 171. La descomposición parcial 
del material precursor comparada con la inclusión y la reacción de los gases residuales 
en la cámara determina la composición final de los depósitos. 
 
4.3. Microestructura de los depósitos de Fe en la nanoescala 
El estudio de la microestructura de los depósitos de Fe tiene como objetivo, 
explicar las propiedades estructurales y magnéticas que desarrollaremos en los 
próximos apartados.  
Los microhilos de Fe se crecieron a 5 kV y 22 nA sobre Si oxidado térmicamente 
(250 nm de SiO2), cuyas dimensiones fueron 12 m × 1 m × 200 nm (l × a × e). El 
análisis composicional (en % atómico) de los tres microhilos en los que centramos el 
estudio es el siguiente: (A) Fe:40 O:59 C:1, (B) Fe:64 O:28 C:8 y (C) Fe:76 O:12 
C:12. Al microhilo (A) de menor contenido de Fe se le añadió vapor de H2O durante el 
proceso de crecimiento con una presión parcial de H2O de 1.52 × 10
-6 mbar; mientras 
que a los microhilos (B) y (C) no se les añadió vapor de H2O.  
Las muestras para TEM de vista transversal se prepararon con el método 
convencional descrito en el apartado 2.5.1 del Capítulo 2 usando un microscopio 
“Dual Beam”, modelo Helios 600 Nanolab de FEI. El estudio de la microestructura 
de las lamelas de los microhilos de Fe se realizó mediante un microscopio Titan3 
High-base a 300 kV de FEI con un corrector de aberración esférica Cs.  
En la Figura 4.3 se visualizan las imágenes de los experimentos HRTEM 
realizados en los tres microhilos (A), (B) y (C). La muestra (A) es un buen ejemplo 
para estudiar la microestructura de muestras a las que se les añadió vapor de H2O y de 
esta forma poder compararla con las muestras a las que no se les añadió. En la muestra 
(A) se ha observado la formación de cristales tipo espinela, cuyas dimensiones son de 
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~200 nm de longitud coincidiendo con el espesor del depósito y ~20 nm de ancho. El 
análisis de las imágenes mediante la FFT indica que la mayoría de las franjas de la red 
cristalina se corresponden a óxidos de hierro con alto contenido en oxígeno, como el 
Fe2O3 o el Fe3O4. Un ejemplo de esto está ilustrado en el recuadro de la Figura 4.3(b), 
dónde la FFT de un grano muestra puntos correspondientes a la estructura de espinela 
de óxidos de hierro. Aunque un análisis cuantitativo en este tipo de muestras no es 
factible, es evidente que la presencia de óxidos de hierro tipo espinela es predominante 
en la muestra (A). Esto está de acuerdo con el análisis composicional que se llevó a 
cabo sobre el microhilo, en el cual se detectó un elevado contenido de oxígeno, 
probablemente formando un compuesto con el hierro. La presencia de Fe metálico no 
puede ser excluida en el depósito ya que muchas de sus periodicidades son cercanas a 
las de otros óxidos de hierro y es muy difícil distinguirlas, aunque su aportación en el 
depósito sería siempre de forma residual. 
Sin embargo, la muestra (B) presenta una microestructura totalmente distinta, 
formada principalmente por una matriz amorfa, como se dedujo a partir de la ausencia 
de reflexiones en la mayor parte de la Figura 4.3(d) y de una predominante dispersión 
difusa en la FFT. Esta matriz amorfa contiene pequeñas partículas cristalinas de 1-2 
nm de tamaño, las cuales pueden ser fácilmente indexadas como Fe-. Finalmente, la 
muestra (C) exhibe una microestructura similar a la de la muestra (B) como podemos 
ver en las Figuras 4.3(e) y (f). De nuevo, se observa una matriz amorfa aunque 
comparada con la muestra (B), con una menor cantidad de nanocristales. 
Estos resultados nos permiten concluir que en presencia de una alta presión 
parcial de H2O, el mecanismo de crecimiento es diferente formando cristales de FeOx, 
tipo espinela. Como comentamos en el apartado anterior de este capítulo, el agua 
añadida puede actuar como catalizador oxidando directamente el Fe, formando los 
cristales de FeOx que hemos detectado en la muestra (A). A bajas presiones parciales 
de vapor de agua, el mecanismo de crecimiento tiende a formar una película amorfa de 
Fe, C y O, en la cual aparecen unos pocos granos cristalinos de Fe-. 
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Figura 4.3: Imágenes HRTEM a bajos y altos aumentos de los microhilos (A), (B) y (C) 
con diferente composición de Fe: (a) y (b) microhilo (A), Fe:40 O:59 C:1; (c) y (d) microhilo 
(B), Fe:64 O:28 C:8; y (e) y (f) microhilo (C), Fe:76 O:12 C:12. Los recuadros en (b) y (d) 
indican la FFT de las áreas marcadas con cuadrados blancos y el recuadro en (f) indica la FFT 
de toda la imagen. 
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4.4. Mecanismo de transporte eléctrico 
El mecanismo de transporte eléctrico en nuestros depósitos y en relación con su 
microestructura está lejos de ser trivial. Los microhilos de Fe sometidos a este estudio 
se crecieron a 5 kV y 22 nA sobre Si oxidado térmicamente (250 nm de SiO2), de 
dimensiones 12 m × 1 m × 200 nm (l × a × e). Las medidas se realizaron en el 
sistema PPMS que describimos en el apartado 2.6.2 del Capítulo 2 por el método de 
cuatro puntas (véase Figura 4.4), operando en un rango de temperaturas de 300 a 2 K.  
 
 
Figura 4.4: (a) Diagrama explicativo de la geometría utilizada para las medidas de 
resistividad por el método de cuatro puntas. (b) Imagen SEM de la configuración de medida. 
 
En la Figura 4.5(a) se representa la resistividad () en función de la temperatura 
de quince microhilos con distinta composición (de S1 a S15), cuyos valores de  a 
temperatura ambiente varían desde 186 cm (S1) hasta 3.84 × 105cm (S15), en 
función del contenido de Fe. Como se espera de una matriz de Fe:O:C, ladepende 
fuertemente del contenido de Fe en los microhilos. Así, microhilos con un bajo 
contenido de Fe presentan un comportamiento típico de un material semiconductor; 
mientras que los microhilos que tienen un elevado contenido de Fe se comportan 
como lo suelen hacer los metales que no son puros (“dirty metal”). En el caso de S15, 
la resistividad incrementa hasta 1.25 × 107Ω cm a 130 K, cuyo valor de resistencia 
(~7 × 106Ω) corresponde al valor máximo que es posible medir en el PPMS.  
(a) 
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Figura 4.5: (a) Resistividad de los microhilos de Fe en función de la temperatura. (b) RRR 
de los microhilos de Fe en función de la resistividad a 300 K. 
 
A continuación, mostramos en la Figura 4.5(b), la dependencia del cociente de 
resistividad residual (RRR, definido como 300K/2K). Para S14, cuyo contenido de Fe 
es del ~56%, aumenta más de un orden de magnitud de 300 a 2 K (RRR~ 0.05), 
mientras que las muestras de S1 a S4, con un contenido de Fe cercano al ~70%, 
apenas cambia con la temperatura (RRR~ 0.93). 
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La resistividad en función del contenido de Fe a 300 y 150 K se representa en la 
Figura 4.6, poniéndose de manifiesto una clara correlación entre el contenido de Fe y 
la  a ambas T. A medida que disminuye el contenido de Fe, la  aumenta; la 
pendiente de la curva cambia drásticamente cuando el contenido de Fe es de alrededor 
del ~55%. También hacemos una mención especial a la diferencia entre la  a 300 y 
150 K, cuyo valor llega a ser más de un orden de magnitud cuando el contenido de Fe 
es inferior al 50%. Este comportamiento es muy parecido al observado previamente 
por nuestro grupo en NWs de Pt crecidos mediante FIBID 172, en cuyo trabajo se 
observó una transición de aislante a metal en función del cociente Pt/C.  
El contenido de Fe en los depósitos desciende en favor del oxígeno como vimos 
en las Figuras 4.1(a) y 4.2(b), formándose cristales de FeOx potencialmente aislantes 
que incrementan el carácter aislante y por tanto, la resistividad de los depósitos ( 
óxidos de Fe> 105 Ω cm). El abrupto incremento de la resistividad en las muestras 
cuyo contenido de Fe es < 55% se correspondería con la formación de cristales de 
FeOx como se han observado en las imágenes de HRTEM correspondientes a las 
Figuras 4.3(a) y (b). En este rango de concentración de Fe, la  a temperatura 
ambiente es superior a 103 Ω cm, valores similares a los del Fe3O4, alejándonos así 
del régimen de conducción metálica. En este caso, la contribución dominante al 
mecanismo de conducción es debida a los cristales aislantes de FeOx presentes en todo 
el microhilo. Éste sería el caso de S14 y S15 que se ajustan a la dependencia 
exponencial ~ 0 exp (T0/T)1/2, indicando que el mecanismo de conducción puede 
ser explicado por el salto de rango variable, “variable range hopping” (VRH) de los 
electrones entre estados localizados, los cuales necesitan superar una barrera o energía 
de activación para pasar de un estado a otro. Los valores de  en microhilos con un 
contenido de Fe> 65% son inferiores a 550 Ω cm (S1-S6), como es de esperar en un 
sistema denominado como “dirty metal”. En ese rango del contenido de Fe, la 
conducción metálica se produce por la matriz Fe:O:C amorfa y metálica. Por otra 
parte, entre el 55% y el 65% de Fe (S7-S13), las muestras son completamente 
heterogéneas, con una mezcla de regiones unas veces dominadas por la matriz amorfa 
de Fe:O:C y en otras ocasiones por los óxidos de hierro aislantes, presentando una 
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combinación de los mecanismos de conducción metálica y túnel. Los valores de 
resistividad para las muestras con un contenido de Fe superior al 60% son menores 
que los valores de Fe2O3 y Fe3O4 publicados en la literatura 
173, 174. Estos resultados 
demuestran que la conductividad se degrada progresivamente a medida que el 
contenido de Fe desciende, aproximándonos a una fase semi-aislante por debajo del 
55%. De este modo, las muestras con una concentración >65% de Fe marcan el límite 
de la percolación metálica. El diferente cociente Fe/O y la microestructura hallados en 
los microhilos basados en Fe se traduce en una transición MIT con un cambio 
dramático en la dependencia de  con la temperatura.  
 
Figura 4.6: Resistividad de los microhilos de Fe a 300 y 150 K en función del contenido 
de Fe. Los valores de resistividad de los óxidos de Fe a 300 K están indicados. Las barras de 
error corresponden a la desviación estándar de los espectros analizados del contenido de Fe. 
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4.5. Propiedades magnéticas 
4.5.1. MOKE y MR longitudinal  
La mejor forma de evaluar el potencial de las microestructuras basadas en Fe 
crecidas mediante FEBID es comparar su comportamiento magnético con el del Fe 
puro. Continuando en esa línea, se fabricaron muestras de Fe puro, como referencia, 
de dimensiones 12 m × 0.5-1 m × 30 nm, (l × a × e) usando procesos de litografía 
óptica, electrónica y crecimiento por “sputtering”. Las propiedades magnéticas a 
temperatura ambiente se determinaron utilizando la técnica de MOKE longitudinal tal 
y como se describió en el apartado 2.7.3 del Capítulo 2. Las medidas del apartado 
4.5.1 se realizaron en la Eindhoven University of Technology (TU/e) en el marco de la 
colaboración ya mencionada. 
En la Figura 4.7, se muestran unos diagramas explicativos de la configuración de 




Figura 4.7: (a) Diagrama explicativo de la geometría utilizada para las medidas de MOKE 
longitudinal. La imanación está orientada en paralelo al plano de incidencia de la luz. (b) 
Diagrama explicativo de la geometría para las medidas de MRlong, el campo magnético se 








Figura 4.8: Medidas de MOKE (a) y (c) y MRlongitudinal (b) y (d) en función del campo 
magnético aplicado. (a) y (b) corresponden a una muestra de referencia de Fe puro y (c) y (d) a 
un microhilo de Fe crecido mediante FEBID de composición: Fe:72 O:15 C:13. Las flechas 
indican la dirección de barrido del campo. 
 
En la Figura 4.8 comparamos las medidas de MOKE y MR longitudinal en 
función del campo magnético aplicado a lo largo del eje largo de la estructura entre un 
microhilo de Fe puro, mostradas en (a) y (b) y un microhilo de Fe crecido mediante 
FEBID de composición: Fe:72 O:15 C:13, mostradas en (c) y (d). En (a), se observa 
un ciclo de histéresis MOKE cuadrado como se espera en las estructuras de Fe puro 
con el eje fácil a lo largo del eje largo de la estructura. Mientras que en (b), se 
representa la MR longitudinal de la misma estructura definida como, MRlong %= 100 × 
[(H) - min] / min. La MR detectada es atribuida al efecto de la magnetorresistencia 
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anisótropa (AMR), bien conocida para metales de transición 175. La AMR refleja la 
dependencia de la resistencia de la muestra con el ángulo formado por la corriente y el 
campo magnético aplicado. En este caso, la resistencia es mayor si ambos son 
paralelos y menor cuando están sometidos a un ángulo. A altos campos, todos los 
momentos o dominios magnéticos se alinean con la corriente (a lo largo del eje largo 
del hilo) dando una alta resistencia, mientras que cuando el campo magnético se 
reduce, la estructura magnética se relaja hacia una situación energéticamente más 
favorable (estado multi-dominio) en la que la dirección de la imanación deja de estar 
alineada con la dirección de la corriente, produciéndose una resistencia más pequeña. 
Eventualmente, cuando el campo cambia de signo y se aumenta, la dirección de la 
imanación vuelve a alinearse con la de la corriente aunque en sentido opuesto, 
correspondiendo al ciclo de histéresis medido con MOKE en (a). 
Los resultados analizados en los microhilos de Fe crecidos mediante FEBID se 
muestran en las Figuras 4.8(c) y (d). Respecto a la medida de MOKE, el primer hecho 
en el que reparamos es que el cociente señal-ruido es bajo. Esto puede ser atribuido al 
bajo contenido de Fe, al ancho relativamente pequeño del microhilo (~0.5-1 m) 
comparado con el diámetro del láser (2 m) y a la superficie redondeada del depósito, 
que puede descender la eficiencia de la señal Kerr. Incluso con estas limitaciones 
experimentales, observamos un ciclo de histéresis claro, pero con cambio gradual 
indicando un eje fácil menos definido comparado con el de la estructura de Fe puro. 
La MRlong medida en (d) presenta un comportamiento similar al de la estructura de Fe 
puro, es el paradigma de una combinación entre la rotación gradual de la imanación y 
el volcado rápido de la imanación. Comparado con la medida del microhilo de Fe puro 
(b), observamos pequeños saltos adicionales en la señal, correspondientes al 
desplazamiento de las paredes de dominio a diferentes campos magnéticos. Además, 
el relativo descenso de la MRlong en remanencia comparado con el Fe puro podría 
indicar la presencia de una estructura de dominios magnéticos más compleja durante 
el proceso de giro de la imanación. La primera conclusión de la medida de MOKE y 
del ciclo de histéresis observado en la medida de MRlong es que ambas indican que los 
microhilos de Fe FEBID presentan un genuino comportamiento ferromagnético. 
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Para investigar en detalle el proceso de giro de la imanación analizado en la 
Figura 4.8(d), se ha realizado microscopía Kerr de campo ancho en una muestra 
comparable de Fe FEBID en cuanto sus propiedades magnéticas, aunque de mayor 
tamaño, 100 m × 120 m × 160 nm, l × a × e, debido a la resolución de la técnica 
debida al límite de difracción por la longitud de onda empleada (~400 nm).  
En la Figura 4.9(a) mostramos un ciclo de histéresis de esta muestra midiendo la 
intensidad de la luz en imágenes de microscopía Kerr de campo de trabajo ancho en 
función del campo magnético aplicado. Los recuadros en (a) indican las imágenes 
Kerr tomadas cuándo la imanación de la muestra está saturada en la dirección del 
campo aplicado. La escala de gris/negro nos otorga el contraste magnético en la 
muestra. En (b) y (c), podemos advertir la estructura de dominios en el estado de 
remanencia indicado en (a), para la dirección longitudinal en (b) y transversal en (c).  
Estas direcciones en las que se mide la intensidad Kerr se indican mediante las líneas 
punteadas. En (b), dibujamos la estructura de dominios que se puede deducir del 
contraste observado en la intensidad Kerr longitudinal y en (c) la correspondiente 
transversal. Así, comprobamos la estructura típica de cierre de dominios magnéticos, 
confirmando una vez más el comportamiento ferromagnético de las estructuras de Fe 
crecidas por FEBID. Además, podemos observar una compleja estructura de pequeños 
dominios en los extremos de la película; probablemente debido al ligeramente distinto 
espesor de la película en esos extremos u otros defectos. Por consiguiente, el complejo 
ciclo de histéresis y la baja MR en el estado de remanencia mostrada en la Figura 
4.8(d), pueden ser explicados por la formación de varios dominios magnéticos durante 
el cambio de la imanación como se observa en la Figura 4.9(b). 
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Figura 4.9: (a) Ciclo de histéresis obtenido de la intensidad de la luz mediante imágenes 
tomadas con un microscopio Kerr de campo ancho (sensibilidad longitudinal) en función del 
campo aplicado a lo largo del eje largo de la estructura. Los recuadros muestran imágenes Kerr 
tomadas cuando la imanación de la película está saturada en la dirección del campo aplicado; la 
escala de grises/negro indica el contraste magnético. (b) Imagen de sensibilidad Kerr 
longitudinal (flecha punteada) tomada en el estado de remanencia indicado en (a). La estructura 
de cierre de dominios se ha indicado con flechas continuas. (c) Imagen de sensibilidad Kerr 
transversal (flecha punteada) tomada en el estado de remanencia indicado en (a).  
 
4.5.2. Dependencia de la MR perpendicular con la temperatura  
Con el objetivo de evaluar el comportamiento magnético de los quince microhilos 
de Fe (analizados en el apartado 4.4 del presente Capítulo) a distintas temperaturas, se 
ha estudiado la dependencia de la MR con el campo magnético aplicado perpendicular 
al sustrato (de ±9 T) calculada a partir de la ecuación (1.3). 
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En la Figura 4.10, presentamos un diagrama y una imagen SEM de la geometría 
de la configuración utilizada para las medidas de la MR . Teniendo en cuenta las 
dimensiones de los microhilos, asumimos la rotación coherente de la imanación bajo 
el campo magnético aplicado.  
 
 
Figura 4.10: (a) Diagrama explicativo de la geometría para las medidas de MR , dónde el 
campo magnético se aplica fuera del plano y perpendicular a la estructura. (b) Imagen SEM de 
la configuración de medidas MR . 
 
La MR  de las cuatro muestras más representativas se traza en la Figura 4.11. En 
(a), indicamos la MR  de S1, microhilo con menor . Este tipo de microhilo necesita 
un cierto campo magnético para que todos los momentos magnéticos se alineen fuera 
del plano. El campo necesario depende de la geometría del depósito y de la imanación 
de saturación (campo de desimanación). La MR , combinada con la MRlong presentada 
en la Figura 4.8 (d) claramente indica el efecto de la magnetorresistencia anisótropa 
(AMR). La MR  es constante a altos campos (>2 T) debido a que los momentos 
magnéticos que componen el depósito han alcanzando el valor de la imanación de 
saturación en la dirección perpendicular al plano. A campos entre ±2 T, los momentos 
magnéticos vuelven de la saturación fuera del plano, la MR  tiene una dependencia 
cuadrática con el campo, como se espera de la rotación coherente de la imanación 176. 
Un incremento en el valor negativo de AMR se observa cuando la temperatura 
desciende: AMR(300 K)= -0.59% y AMR(10 K)= -0.91%. La presencia de la señal de 
AMR pura en la MR  es una fuerte evidencia de la percolación del Fe en la matriz 
(a) 
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amorfa del microhilo S1. Sin embargo, el valor de la AMR es elevado comparado con 
el valor de Fe puro, -0.2%177. Esto puede ser explicado teniendo en cuenta la 
microestructura de los NWs, compuestos por una matriz amorfa de (Fe:C:O) con 
pequeños cristales de -Fe (tamaño 1-2 nm) 121. Los átomos de Fe, que ocupan 
muchas posiciones en la superficie/interfase, son menos proclives a sufrir efectos de 
aniquilamiento del momento orbital producidos por el campo eléctrico de la red 
cristalina y darán lugar a un mayor acoplamiento espín-órbita. Este aumento del 
acoplamiento espín-órbita puede ser la base de la elevada AMR en este sistema 
desordenado.  Se observó un fuerte descenso de la AMR cuando incrementamos la 
temperatura de 10 a 300 K, lo cual también indica que los efectos debidos a 
fluctuaciones térmicas son elevados en sistemas con efectos pronunciados de interfase 
o átomos magnéticos con un enlace defectuoso 70. La MR  de S9 se representa en la 
Figura 4.11(b), mostrando tanto efectos de AMR como de ITMR. La ITMR es debida 
a la polarización del espín de los electrones y se produce por el tipo de transporte que 
se establece entre los granos metálicos en materiales ferromagnéticos granulares, 
siendo a veces difícil saturar incluso sometidos a altos campos magnéticos 178. La 
ITMR se observa cuando el transporte eléctrico se produce debido al efecto túnel entre 
granos magnéticos. La probabilidad de que esto ocurra depende de la orientación 
magnética relativa de las interfases de esos granos. La MR  (±9 T) es -0.37% a 300 K 
y -0.66% a 100 K, llegando a ser independiente de la temperatura por debajo de 100 
K. Así, la MR  es dominada por la AMR a altas temperaturas, de 300 a 200 K la MR  
está completamente saturada a 1.5 T. Sin embargo, en el rango entre 150 y 25 K, 
ambos efectos AMR y ITMR coexisten. Por debajo de 150 K, la MR  no satura al 
máximo campo aplicado, ±9 T, como se observó en materiales con MR  dominada por 
el ITMR 70. Este hecho está bien correlacionado con la microestructura en este rango 
de composición, formada por granos de Fe y óxidos de Fe embebidos en la matriz 
Fe:O:C. 
En las muestras más resistivas, S12 y S13, podemos ver un comportamiento 
completamente diferente en las Figuras 4.11(c) y (d), respectivamente. El valor de la 
MR  no llega a saturar al campo máximo que puede aplicar nuestro sistema (±9 T). 
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Este comportamiento puede ser atribuido a la ITMR asociado a sistemas FeOx 
granulares 179. 
Figura 4.11: MR  a diferentes temperaturas en función del campo magnético aplicado de 
cuatro muestras representativas. (a) S1; (b) S9; (c) S12; (d) S14. S1 y S12 se midieron 
exclusivamente a campos magnéticos positivos; por ello dibujamos una línea a modo de guía 
visual indicando la MR  extrapolada a los valores negativos.  
 
En estos microhilos resulta muy difícil alinear la imanación de las interfases de 
estos granos con el campo magnético externo y se observa una pendiente lineal a alto 
campo. Un incremento de la MR  de S12 se obtiene al descender la temperatura, la 
MR  (300 K)= -0.36% y la MR  (100 K)= -0.69%, pero por debajo de 100 K 
permanece constante. Asumiendo el efecto dominante de la ITMR en este microhilo, 
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como el valor de la  es cercano al límite metálico establecido por la teoría de Mott-
Anderson para materiales no cristalinos (= 3000 Ω cm) 180, concluimos que S12 no 
presenta un mecanismo de conducción metálico. Una discusión similar podemos 
realizar para la S14, en la cual el dominio del efecto de la ITMR es incluso más 
evidente, con una MR de -2.7% a 10 K y ±9 T. El efecto de la ITMR domina en estos 
microhilos debido a un aumento en el contenido de O (Fe/O= 1.61), el cual sugiere la 
presencia de una significativa suma de granos de FeOx semi-aislantes en el NW.  
 
 
Figura 4.12: (a) MR  de los microhilos de Fe estudiados en función de la resistividad a 
temperatura ambiente, los microhilos mostrados en la Figura 4.11 están señalados con flechas. 
(b) MR  de los microhilos de Fe mostrados en la Figura 4.11 en función de la temperatura. Los 
valores de AMR e ITMR se determinaron a ±9 T. 
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En la Figura 4.12(a) representamos la MR  en función de la 300K y señalamos las 
cuatro muestras que tomamos como representativas (Figura 4.11) mediante flechas. 
Los valores de la AMR y la ITMR se determinaron a ±9 T. Se observa una 
dependencia clara, evolucionando desde la MR  gobernada principalmente por la 
AMR para microhilos con moderada  hasta altas ITMR para microhilos de alta 
resistividad. La AMR es originada por la dispersión de electrones debido al 
acoplamiento espín-órbita, mientras que la ITMR es motivada por el mecanismo de 
conducción túnel entre los granos con polarización de espín de los electrones. 
Por último, en la Figura 4.12(b) se representa la MR  a ±9 T de las cuatro 
muestras en las que hemos centrado el estudio en función de la temperatura. Los 
efectos térmicos se hacen más evidentes en muestras en las que la MR  es dominada 
por el efecto de la ITMR. Esto es probablemente una consecuencia directa del 
mecanismo del efecto túnel en el cual las interfases entre granos son decisivas 178. En 
el caso de muestras dominadas por la AMR, la influencia de la temperatura es menos 
decisiva y puede provenir de cambios en la dispersión fonón-electrón, combinado con 
las fluctuaciones térmicas actuando sobre átomos magnéticos en la interfase de la 
matriz amorfa.  
Resumiendo esta sección, los microhilos basados en Fe presentan una transición 
MIT definida por su contenido de Fe y microestructura. Consecuentemente, el 
comportamiento de la MR  presenta una transición gradual desde la AMR a la ITMR 
al descender el cociente Fe/O, el cual puede ser correlacionado con la resistividad del 
microhilo. El elevado valor de MR  comparado con las películas de Fe puro176 indica 
que la dispersión de electrones está realzada en los microhilos de Fe crecidos mediante 
FEBID. Como se mostrará en el siguiente apartado, este hecho tiene un extraordinario 
impacto en el efecto Hall. 
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4.5.3. Estudio del efecto Hall gigante  
El estudio del efecto Hall en materiales magnéticos nos facilita información útil 
sobre los procesos de dispersión de electrones, la concentración de portadores y los 
procesos de imanación en función del campo magnético. La resistividad Hall viene 
definida por la expresión (1.4). 
En la Figura 4.13, representamos un diagrama y una imagen SEM de la geometría 
utilizada en las medidas realizadas del efecto Hall. 
 
 
Figura 4.13: (a) Diagrama explicativo de la geometría utilizada en las medidas del efecto 
Hall. (b) Imagen SEM de la configuración de medida utilizada. 
 
Con el objetivo de continuar el análisis del comportamiento magnético de los 
quince microhilos de Fe a distintas temperaturas, se realiza un estudio sistemático del 
efecto Hall en un amplio rango de temperaturas. 
La contribución ordinaria se determinó ajustando la pendiente a altos campos 
magnéticos, una vez alcanzada la saturación magnética. La contribución anómala se 
determinó a bajos campos magnéticos extrapolando la pendiente a 0H= 0. Del punto 
de coincidencia de los ajustes lineales para el OHE y el AHE encontramos el campo 
de anisotropía NMS, N es el factor desimanador perpendicular al plano del microhilo 
estimado entre [0.73-0.86] y MS es la imanación de saturación 
181, una vez alcanzada 
la saturación magnética. En la Figura 4.15(a), vemos como la H aumenta a bajos 
campos hasta que se alcanza la imanación de saturación. Los ajustes de OHE y AHE 
están indicados mediante líneas punteadas para la isoterma de 10 K. Los valores de MS 
(a) 
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se extraen mediante este método y obtenemos una dependencia clara de la MS a 300 K 
en función de la longitudinal, como se representa en la Figura 4.14.  Como era 
esperable, la MS desciende en función de lalongitudinal, de 1371 ± 16 emu/cm3 
hasta 706 ± 20 emu/cm3. Las barras de error se corresponden a las desviaciones 
estándares obtenidas en diferentes ajustes de las pendientes. Comparando con el Fe 
puro (MS= 1700 emu/cm
3) y con óxidos de Fe (MS~ 300-600 emu/cm
3) podemos 
observar que el momento magnético por átomo de Fe de estas muestras se parece al 
del Fe puro, ya que la MS escala aproximadamente con el contenido de Fe (70% de 
1700 emu/cm3 = 1190 emu/cm3).  
Figura 4.14: Imanación de saturación a temperatura ambiente de los microhilos de Fe en 
función de su resistividad; evaluada a través del análisis de las medidas del AHE. Las barras de 
error se precisaron a partir de diferentes ajustes de la pendiente de curva H frente a 0H. El 
valor de la MS (Fe puro)= 1700 emu/cm
3 se indica en la gráfica por un cuadrado rosa. La línea 
punteada es una guía visual que comienza en la MS del Fe puro.  
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Resultados anteriores del efecto Hall anómalo en películas de Fe indican que la 
magnitud de este efecto se correlaciona con la resistividad de la muestra 117, tal y como 
observamos en nuestro caso. 
Figura 4.15: Resistividad Hall en función del campo magnético aplicado a diferentes 
temperaturas. La ρOHE se determina a altos campos, mientras que ρAHE se calcula extrapolando 
la pendiente OHE a campo cero. De la intersección de los ajustes lineales se obtiene el valor de 
NMS (N es el factor desimanador, MS la imanación de saturación), un ejemplo se muestra en 
(a) para S1 a 10 K 133. (a) S1; (b) S9; (c) S12; (d) Resistividad Hall anómala a 2 T en función 
de la temperatura en los microhilos mostrados en (a)-(c). 
 
Sin embargo, la principal información extraída de las medidas del efecto Hall 
proviene del análisis del AHE en términos de los procesos de dispersión de los 
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electrones. El primer resultado destacable es el elevado valor de H en los tres 
microhilos (en el rango de 10-150 Ω cm) cuando los comparamos con los valores 
obtenidos en películas de Fe epitaxial117, microhilos de Fe170 y películas de Fe 
oxidado177. De hecho, incluso en películas de Fe epitaxial con una realzada dispersión 
debido a efectos de superficie, la H nunca es superior a 5 Ω cm117. En las películas 
de Fe oxidado, la H es del orden de 1 Ω cm177. Por otra parte, en películas delgadas y 
epitaxiales de Fe3O4 (espesor < 40 nm) se ha observado un gran AHE a temperatura 
ambiente (H~ 10-40 Ω cm), efecto que fue atribuido a un aumento del efecto de la 
dispersión de electrones debido a defectos de frontera de grano, (“antiphase 
boundaries”) formados durante el crecimiento de las películas sobre sustratos de MgO 
(001)173. Aunque el AHE en los NWs de Fe debería ser normalmente pequeño (<1 
Ωcm), mecanismos adicionales de la dispersión de los electrones podrían dar lugar al 
aumento del AHE. Ciertamente, esta hipótesis resulta muy interesante debido a que la 
apropiada adaptación de la microestructura y composición de los NWs de Fe podría 
resultar en un AHE gigante (GAHE). El GAHE observado en los microhilos de Fe 
fabricados mediante FEBID es debido a la naturaleza heterogénea y desordenada de 
los depósitos. Primero, la microestructura ampliará la dispersión de los electrones 
dentro de la matriz amorfa ya que el recorrido libre medio de los electrones se verá 
fuertemente reducido en los materiales amorfos. Segundo, la presencia de pequeños 
granos de Fe y óxidos de Fe será otra de las fuentes de la dispersión de los electrones 
observada en materiales ferromagnéticos granulares182. Es bien conocido que el valor 
de AHE generalmente aumenta con la resistividad longitudinal en el supuesto de que 
el grado de ferromagnetismo se mantenga71. Así, nosotros argumentamos que la 
explicación para el GAHE observado en nuestras muestras se genera por su 
microestructura, la cual produce un exceso en la dispersión de los electrones. Algunos 
de estos procesos de dispersión de los electrones serán dependientes del espín, 
contribuyendo al GAHE. 
La primera clave en el origen de la GAHE observada, es su fuerte dependencia 
con la resistividad longitudinal, como se representa en la Figura 4.16(a). En una 
primera aproximación, se observa una dependencia lineal, sugiriendo el mecanismo de 
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“skew scattering” como fuente de la GAHE. En este mecanismo extrínseco, la 
conducción de los electrones sufre procesos de dispersión que dependen del espín 
debido a la interacción espín-órbita, modificándose su trayectoria un cierto ángulo, 
positivo para una dirección del espín y negativo para la otra dirección72, 73. En el caso 
de los microhilos de Fe, la fuente de este tipo de dispersión serán las impurezas 
magnéticas en forma de pequeños granos de Fe y de óxidos magnéticos de Fe con una 
cierta distribución de composición en la matriz de Fe:O:C amorfa. 
Debido a la naturaleza heterogénea de estos depósitos de Fe, es complicado 
proponer un modelo detallado para realizar un análisis cuantitativo de los datos. Sin 
embargo, Gerber y sus colaboradores182 encontraron un camino para modelizar este 
tipo de sistemas heterogéneos asumiendo que la resistividad longitudinal sigue la regla 
de Matthiesen, xx = 0 + S, 0 contiene fuentes de “ballast scattering”, lo cual no 
contribuye al “skew scattering”, y S contiene procesos de dispersión que contribuyen 
al “skew scattering”. Así, la resitividad debida al AHE puede ser expresada mediante 
la siguiente ecuación (4.1): 
AHE = 0S + S                                                                       																								(4.1)	
En este modelo, el “skew scattering” proporciona tanto los términos lineales 
como al cuadrado respecto a S. Como consecuencia, la variación del AHE de muestra 
a muestra y en función de la temperatura será principalmente determinada por los 
cambios correspondientes a 0 y S. 
Los microhilos seleccionados muestran un comportamiento diferente en este 
sentido. S12, con una elevada resistividad longitudinal, tendrá una mayor contribución 
de 0 que de S. Cuando esto ocurre (S<<0), la ecuación (4.1) se aproxima a AHE ≈ 
0S  ∝xx. Una dependencia lineal aproximada se espera entre el AHE y la 
resistividad longitudinal (principalmente debida a los centros de “ballast scattering”), 
como se observa en la Figura 4.16(a). Además, S no varía significativamente con la 
temperatura y es el término 0 el que gobierna la dependencia de AHE con la 
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temperatura. Sin embargo, el término cuadrático de la expresión (4.1) no puede ser 
omitido en las muestras S1 y S9, ecuación en la cual la resistividad longitudinal es 
significativamente menor y se espera que el término S contribuya de una forma más 
importante al valor total de la xx. Este efecto es ilustrado a través del análisis de los 
resultados en S1, el microhilo que presenta la menor resistividad longitudinal. En la 
Figura 4.16(b), la H de esta muestra revela un máximo alrededor de 125 K. Esto 
puede ser plausiblemente explicado por la contribución relativa de los términos lineal 
y cuadrático en la fórmula (4.1). Se espera que 0 aumente con la temperatura debido 
al incremento de la dispersión del electrón-fonón. Esto explica el incremento inicial de 
la AHE desde 10 a 100 K, ya que S no cambia significativamente en ese intervalo de 
temperatura. Sin embargo, al aumentar la temperatura se espera que S descienda 
porque la imanación, la polarización del espín y las correspondientes interacciones 
magnéticas decaerán con la temperatura. Este escenario en el cual se evidencia la 
dependencia de la S con la temperatura es ratificado por la AMR, también visualizada 
en la Figura 4.16(b), la cual refleja la misma evolución de esos parámetros por encima 
de 100 K. Así, por encima de 100 K, el término cuadrático de la ecuación (4.1) 
decaerá significativamente y puede producir un descenso completo de la AHE. En el 
apartado 5.2, comentamos que el descenso de la AMR con la temperatura era mayor 
en comparación con lo que uno espera en el Fe puro. Esto evidencia que las 
fluctuaciones térmicas están afectando fuertemente al ferromagnetismo en los 
microhilos de Fe.  
Este efecto no es extraño teniendo en cuenta la microestructura de la muestras, la 
cual consiste en una matriz heterogénea de Fe:O:C amorfa con granos pequeños de Fe 
y óxido de Fe dispersados. Las partículas cristalinas nanométricas de -Fe y de óxido 
de Fe observados por HRTEM serán proclives al superparamagnetismo a alta 
temperatura183, y así a la disminución de los procesos de “skew scattering”. La 
microestructura también sugiere muchos átomos magnéticos en las interfases y de 
enlaces defectuosos que suprimen el magnetismo y con una elevada tendencia a verse 
afectados por fluctuaciones térmicas. 
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Figura 4.16: (a) Resistividad Hall anómala a 2 T en función de la resistividad longitudinal 
para S1, S9 y S12. (b) Resistividad Hall anómala a 2 T y magnetorresistencia anisótropa a ±9 T 
para S1 en función de la temperatura. 
 
4.6. Conclusiones 155 
4.6. Conclusiones 
Nuestros resultados muestran que es posible la fabricación de microestructuras 
funcionales de Fe usando FEBID, las cuales exhiben un carácter ferromagnético 
cuando el cociente Fe/O es alto y el contenido de Fe es superior al 65% atómico. 
Añadiendo vapor de agua durante el crecimiento, podemos controlar el contenido de 
Fe, conduciéndonos al aumento de la presencia de cristales de FeOx en el depósito 
como vimos mediante las imágenes de HRTEM. Afinando el cociente Fe/O mediante 
la adición de vapor de agua se podría abrir un camino para controlar el ciclo de 
histéresis magnético de los nanodepósitos.  
La resistividad de los depósitos escala con el contenido de Fe en los depósitos. 
Las muestras con mayor contenido de Fe muestran una resistividad sólo diecinueve 
veces superior al Fe puro y presentan claramente una AMR. Una transición de la 
AMR a la ITMR se observa al decrecer el contenido de Fe (incrementando el 
contenido de oxígeno), indicando que la adición de vapor de agua durante el 
crecimiento nos lleva a la formación de granos de FeOx que presentan ITMR. La 
imanación de saturación obtenida a partir de las medidas del efecto Hall indicó que las 
propiedades magnéticas del Fe amorfo se asemejan bastante a las del Fe puro. 
El principal resultado de este estudio ha sido la determinación de un gigante 
AHE, muy elevado comparado con el observado en microhilos de Fe puro, el cual ha 
sido explicado en términos de un gran “skew scattering” provocado por la compleja 
microestructura heterogénea de estos microhilos. En microhilos de alto contenido en 
Fe, debe tenerse en cuenta una sutil interacción entre las contribuciones de la 
dispersión que depende del espín y las independientes de éste para poder comprender 
la dependencia de la resistividad Hall con la temperatura. Esta interacción está 
modulada por el importante rol jugado por las fluctuaciones térmicas en este sistema 
heterogéneo.  
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La utilización de la técnica FEBID permite el crecimiento de microhilos de Fe 
con una microestructura totalmente diferente a la producida por otras técnicas de 
nanofabricación, con un gran impacto en las propiedades de magnetotransporte, 
especialmente el GAHE observado con futuras aplicaciones en nuevos dispositivos 
magnéticos, como sensores Hall. 
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Capítulo 5  
 
Nanodepósitos superconductores 




En este capítulo presentamos la fabricación y caracterización de nanodepósitos 
superconductores de W mediante un haz de iones focalizado. En primer lugar, estudiamos la 
influencia que tienen algunos parámetros de crecimiento, como el voltaje de aceleración del 
haz, la corriente de iones, y su ángulo de incidencia en la composición de los nanodepósitos. 
En segundo lugar, presentamos las propiedades superconductoras de depósitos de W variando 
el ancho lateral, desde microhilos hasta nanohilos ultraestrechos de 50 nm de resolución 
lateral mediante medidas de transporte eléctrico local. Por último, abordamos el estudio del 
voltaje no local generado en nanohilos de W mediante medidas de transporte eléctrico no-
local. Los resultados obtenidos nos permiten vincular este tipo de nanoestructuras 
superconductoras con potenciales aplicaciones en el campo de la Nanotecnología.  
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5.1. Introducción 
En este apartado introductorio describiremos brevemente los mecanismos que 
tienen lugar en el crecimiento de estructuras de wolframio mediante FIBID, técnica 
ampliamente descrita en el apartado 1.3.5 del Capítulo 1, utilizando el W(CO)6 como 
material precursor. A continuación, abordaremos el origen de su superconductividad, 
mencionando algunos de los trabajos previos más relevantes que versan sobre sus 
condiciones de crecimiento, caracterización eléctrica y, microscopía y espectroscopía 
de efecto túnel. 
 
5.1.1. Crecimiento de depósitos de W mediante FIBID  
El mecanismo de crecimiento de depósitos de W mediante FIBID tiene lugar en 
dos regímenes bien diferenciados (véase la Figura 5.1). En primer lugar, el 
crecimiento comienza con la nucleación de depósitos de W de tamaño nanométrico 
totalmente aislados sobre la superficie del sustrato. Sin embargo, la posición en el 
sustrato de estos puntos de nucleación no está directamente relacionada con el barrido 
que hace el FIB. La velocidad de crecimiento depende de muchos factores, como la 
naturaleza y rugosidad del sustrato, la dosis de iones, la estrategia de barrido del FIB, 
la temperatura del sustrato, el flujo de precursor, etc. A medida que estos 
nanodepósitos iniciales de W aumentan su tamaño y espesor, continúan conservando 
su posición y su forma durante el crecimiento, así unos con otros se funden formando 
una película continua de W. En ese momento comienza el segundo régimen de 
crecimiento que tiene lugar sobre la superficie de W crecida. La velocidad de 
crecimiento del W sobre la superficie de SiO2 es muy superior a la velocidad de 
crecimiento de W sobre el propio W ya crecido. Después de la formación de la 
película continua, el crecimiento es lineal respecto a la dosis de iones con la que se 
irradia. A 300 K estos depósitos  presentaron una resistividad eléctrica de 250 Ω cm, 
y permiten el paso de una densidad de corriente superior a 3.53 MA/cm2, por lo que se 
consideraron muy útiles para la fabricación de nanocontactos en NEMS y MEMS 184. 





Figura 5.1: Evolución del crecimiento de películas de W mediante FIBID en función de la 
dosis de iones irradiada. El crecimiento comienza con la nucleación de partículas nanométricas 
de W al utilizar bajas dosis de iones. A medida que aumenta la dosis de iones las partículas van 
creciendo hasta que se funden formando una película continua de W de 150 nm de espesor. 
Figura extraída de la referencia 184. 
 
Una explicación a la etapa de nucleación observada 184 respecto a la evolución del 
crecimiento de W sobre SiO2 podría tener respuesta en los estudios teóricos 
recientemente publicados185. En este estudio se desarrolla un modelo basado en 
cálculos de la teoría funcional de la densidad que simula la interacción de una 
molécula de W(CO)6 sobre un sustrato de SiO2. Para ello emplearon dos modelos de 
superficie diferentes, uno en el que consideraban que la superficie de SiO2 está 
totalmente hidroxilada (FOH), un modelo más realista de un sustrato que ha sido 
preparado sin condiciones de vacío e irradiación y otro en el cual la presencia de 
grupos OH en la superficie es parcial (PHO), que podría tratarse de un sustrato 
sometido a la influencia de un haz de electrones/iones o de elevadas temperaturas que 
eliminaría parcialmente los grupos OH de la superficie. Sus resultados indicaron que 
se adsorben más moléculas de W(CO)6 sobre la superficie del SiO2 POH que sobre la 
de SiO2 FOH. En el primer caso, se observa la disociación espontánea del precursor 
mediante la quimisorción de un fragmento de W(CO)5 sobre la superficie al extraer 
uno de los ligandos de CO volátiles de la molécula precursora, esto se explica por los 
cambios en las propiedades electrónicas y la transferencia de carga entre las moléculas 
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de precursor y el sustrato. Sin embargo, en el segundo caso se observa una débil 
interacción entre las moléculas de W(CO)6 y la superficie del sustrato mediante 
fisisorción.  
Las simulaciones de K. Muthukumar esclarecen ciertos aspectos de las 
interacciones que se producen entre la molécula de W(CO)6 y un sustrato de SiO2, 
resultando una herramienta útil para la comprensión de las primeras etapas del 
crecimiento de nanodepósitos de W sobre SiO2, en las cuales se forman los 
nanodepósitos de W como islas independientes184. Sin embargo, en el caso de 
FEBID/FIBID se deben tener en cuenta una multitud de procesos que en ese estudio se 
han obviado, como por ejemplo la interacción del haz con las moléculas de precursor 
y con el sustrato. Estas interacciones pueden producir efectos de calentamiento y carga 
sobre el sustrato, la emisión de electrones e iones secundarios e iones dispersados, 
produciendo una activación o disociación de las moléculas de W(CO)6.  
 
5.1.2. Superconductividad en depósitos de W crecidos mediante FIBID 
Los depósitos de wolframio crecidos mediante FIBID usando como material de 
partida el hexacarbonilo de wolframio, W(CO)6, han despertado un gran interés en el 
campo de la física de la materia condensada debido al estado superconductor que 
presentan a baja temperatura. Dicho descubrimiento fue realizado por E. S. Sadki y 
colaboradores en 2004 101. En este trabajo se mostraron algunos de los parámetros 
superconductores obtenidos mediante medidas de magnetotransporte, como el valor de 
la temperatura de transición superconductora (Tc) de ~5.2 K, del campo crítico 
superior (Hc2) de ~9.5 T y de la densidad de corriente crítica (Jc) de ~0.15 MA/cm
2 
para nanodepósitos de naturaleza amorfa de W de dimensiones 10 m × 300 nm × 120 
nm (longitud × ancho × espesor) y de composición W:40, C:40, Ga:20 en porcentaje 
atómico.  
El valor de la Tc de estos nanodepósitos amorfos con un desorden isotrópico es 
bastante elevado comparado con el valor que tiene el W puro y cristalino (Tc= 0.01 K). 
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En la literatura se describen varios trabajos en los cuales películas amorfas de W, 
crecidas mediante otras técnicas, presentan una Tc próxima a la que se obtiene en los 
nanodepósitos de W crecidos mediante FIBID. Como muestra de ello, contamos con 
películas amorfas de W evaporado y dopado con Re que presentan una Tc entre 3.5 y 5 
K186. Además, las películas amorfas de W crecidas mediante “sputtering” dopadas con 
Si o Ge presentan una Tc entre 4.5 y 5 K 
187. Incluso, las películas amorfas de W 
depositadas mediante CVD dopadas con C presentan una Tc de 4 K 
188. Estos 
resultados parecen indicar que la naturaleza amorfa de los nanodepósitos de W 
crecidos mediante FIBID, cuyo desorden aumenta la “electron screening length” 
reduciendo el recorrido libre medio de los electrones, como la principal responsable 
del aumento de la Tc. Osofsky y colaboradores
189 propusieron un modelo en el cual 
explicaban el origen del aumento de la superconductividad en sistemas metálicos 
desordenados. De acuerdo con las predicciones del modelo BCS (5.1)76, un aumento 
de la Tc puede ser debido al aumento del potencial de interacción electrón-fonón (V) 
dado por el aumento de la “electron screening length” o al aumento de la densidad de 
estados para fonones de baja energía. 
kB	Tc	~	1.13	ħ	D	exp ‐1/V	N Ef 		 	 	 	 																 5.1 	
N(Ef): densidad electrónica de estados en el nivel de Fermi. 
V: interacción electrón-fonón. 
Se han realizado varios trabajos posteriores al descubrimiento realizado por E. S. 
Sadki y colaboradores101 en el crecimiento y caracterización eléctrica de las 
propiedades superconductoras de nanoestructuras de wolframio crecidas mediante 
FIBID. En la Tabla 5.1 resumimos los trabajos más reseñables, en los cuales algunas 
características son comunes, como por ejemplo, el material precursor [W(CO)6], el 
voltaje de aceleración del haz de iones de Ga+ (30 kV) y la naturaleza amorfa del 
nanodepósito. 
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300K      
(Ω cm) 




Jc         
(MA/cm2) 
Sadki 101 98 40:40:0:20 200 5.2 9.5 0.15 (2 K) 
Luxmoore 190 1 51:37:0:12 ~200 ~5.5 - 0.3 (3 K) 
Spoddig 191 10 17:35:4:13 - 5.2 6 
0.015           
(0.9 K y 0.5 T) 
Li 192 1-1000 
23:68:0:9-
41:37:0:22 
- 5.1-6.2 - - 
Li 193 20 34:53:2:11 125-325 5.1-5.4    - 
1.0-1.74         
(4.2 K) 
Tabla 5.1: Características y propiedades superconductoras de depósitos de wolframio 
presentados en la literatura. 
 
La versatilidad de la técnica de fabricación local y directa de nanoestructuras 
superconductoras en un solo paso ha permitido su rápida incorporación en diversos 
tipos de aplicaciones. A continuación, enumeraremos los principales trabajos 
recientemente publicados en la literatura. Los depósitos superconductores de W se 
utilizaron en la modificación y reparación de dispositivos superconductores de 
películas delgadas de Nb, transformando un dispositivo SQUID en un susceptómetro 
magnético25. Estos dispositivos tienen una elevada sensibilidad experimental de 104 
magnetones de Bohr/Hz1/2 y pueden medir en un amplio rango de frecuencias (DC-1 
MHz)59. Además, es posible trabajar a muy baja temperatura (13 mK) y han permitido 
obtener medidas magnéticas en imanes moleculares de Mn12 y HoW10 
194. Por último, 
la fabricación de contactos ultraestrechos sin resistencia195 y de estructuras en tres 
dimensiones196 también ofrece una gran variedad de perspectivas en dispositivos 
MEMS y NEMS. 
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5.1.3. Estudio de películas delgadas superconductoras de W crecidas 
por FIBID mediante STM/STS 
Las excelentes características topográficas y espectroscópicas de los depósitos de 
wolframio crecidos mediante FIBID los hacen idóneos para el estudio de la densidad 
de estados superconductora mediante microscopía y espectroscopía de efecto túnel 
(STM/S). Este trabajo de colaboración resumido a continuación ha sido realizado 
junto al grupo del Prof. Sebastián Vieira, el Dr. Hermann Suderow y la Dra. Isabel 
Guillamón de la Universidad Autónoma de Madrid102, 197-199.  
Las películas delgadas de W de dimensiones 30 × 30 × 0.2 m3 fueron crecidas 
utilizando como parámetros de crecimiento: material precursor= hexacarbonilo de 
wolframio, W(CO)6; temperatura de material precursor= 55 ºC; voltaje de aceleración 
del haz de iones (Vi)= 30 kV; corriente del haz de iones (Ii)= 3 nA; Tsustrato= 22 ºC ± 1 
ºC; tp= 0.2 s; s= 0 %; tr= 0 s; Pbase= 1 × 10-6 mbar; Pproceso= 1 × 10-5 mbar. El sustrato 
utilizado fue una oblea de Si sobre la que se creció una capa de Au-Pd de 100 nm de 
espesor mediante ”sputtering”.  
Las propiedades superconductoras de estas películas de wolframio fueron 
estudiadas por I. Guillamón y colaboradores102. En la Figura 5.2(a) se representa la 
dependencia con la temperatura del gap superconductor, la cual se ajusta 
perfectamente a la teoría BCS de los superconductores de onda “s”. Teniendo en 
cuenta que los depósitos de W se comportan como superconductores de tipo II con un 
acoplamiento débil y dentro del límite sucio, los parámetros superconductores se 
calcularon a partir de la resistividad de microhilos de W a 300 K, 275 µ cm y la 
derivada del campo magnético crítico Bc2(T) a Tc, siendo 4.15 K su valor extraído de 
las medidas de STS, –(dBc2/dT)T=Tc= 2 T/K, obteniendo la longitud de coherencia, 
(0)= 6.25 nm; la longitud de penetración, (0)= 850 nm y el parámetro de Ginzburg-
Landau, = = 83. Estos parámetros son del mismo orden que los 
observados en otras películas delgadas superconductoras amorfas200. Además, se 
obtuvo que el campo crítico termodinámico es 0Hc(0)= 40 mT, el campo magnético 
crítico superior Bc2 se observó a 6.4 T a 0.1 K (entendiendo como tal el valor de 
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campo al cual se ha suprimido completamente la superconductividad) y el gap 
superconductor es0= 0.66 meV. Las medidas simultáneas de topografía y de curvas 
de espectroscopía túnel en una zona determinada permiten la construcción de una 
imagen de la red de vórtices; en la cual los vórtices se ordenan disponiéndose en una 
configuración hexagonal. En la Figura 5.2(b) se observa la red de vórtices de 
Abrikosov perfectamente ordenada en experimentos realizados a 1.2 K y 2 T. 
El crecimiento de películas delgadas de W de superficie plana y homogénea 
mediante FIBID, nos permiten considerarlo como un método ideal de fabricación de 
sistemas superconductores para los estudios de la densidad de estados superconductora 
en función de la temperatura y del campo magnético externo mediante STM/S. 
Asimismo, debemos dar una especial relevancia a la selección de los parámetros de 
crecimiento y la rugosidad del sustrato, como los factores principales a tener en cuenta 
en la obtención de películas superconductoras con una rugosidad inferior a 1 nm.  
En este capítulo hemos investigado los depósitos de W fabricados mediante 
FIBID. En primer lugar, se están estudiando distintos parámetros de crecimiento, 
como el Vi, la Ii, y el ángulo de incidencia del FIB respecto del sustrato que nos 
pueden guiar hacia una variación del contenido de W en los depósitos. En la 
caracterización de estas estructuras fabricadas se utilizaron técnicas avanzadas de 
espectroscopía y microscopía tales como EDS, AFM y HRTEM. Además, se llevaron 
a cabo medidas eléctricas en microhilos, nanohilos y nanohilos ultraestrechos en modo 
local y en nanohilos en modo no local que permitieron el estudio en profundidad de 
sus propiedades superconductoras en ausencia o bajo campo magnético aplicado. 
 
5.1. Introducción 165 
 
 
Figura 5.2: (a) Gap superconductor en función de la temperatura obtenido a partir de los 
ajustes de las curvas de conductancia túnel en función del voltaje mostradas en el recuadro. La 
línea roja es el ajuste que proviene de la expresión BCS, tomando = 1.76kBTc con Tc= 4.15 
K. (b) Imagen de espectroscopía de la red de vórtices hexagonal a un campo magnético de 2 T 
(el tamaño lateral de la imagen es de 220 nm,  donde los vórtices individuales se representan 
por las áreas negras). La imagen es tomada por encima de la temperatura de desanclaje (1.2 K), 
así la red de vórtices está más ordenada que a bajas temperaturas. Los vórtices obtenidos de las 
imágenes STS están construidos a partir de la conductancia en el nivel de Fermi. Las líneas 
punteadas de color rosa indican la disposición de los vórtices en una red hexagonal ordenada 90. 
(a) 
(b) 
166 Capítulo 5. Nanodepósitos superconductores de W crecidos mediante FIBID 
5.2. Crecimiento de nanoestructuras de W mediante FIBID 
La fabricación de nanoestructuras superconductoras de wolframio se realizó 
mediante la técnica FIBID, la cual se explicó en detalle en el apartado 1.3.5 del 
Capítulo 1. Los equipos que utilizamos para el crecimiento de estas estructuras son el 
Nova Nanolab 200 y el Helios Nanolab 600 de la compañía FEI. 
Los parámetros de crecimiento de los nanodepósitos de W son los mismos que los 
utilizados en apartado 5.1.3, salvo los siguientes: rango del voltaje de aceleración del 
haz de iones (Vi)= 5-30 kV; rango de corriente de iones estudiado (Ii)= 1 pA-9.5 nA. 
En los casos particulares que modifiquemos alguno de estos parámetros se comentará 
en el texto. El gas precursor se inyecta en la cámara de proceso a través de una aguja 
que se inserta cerca de la zona de trabajo, alrededor de 50 m de distancia en el plano 
(x/y) y 150 m de distancia de la superficie de la muestra en la dirección z. El sustrato 
utilizado en los experimentos fue: Si (dopaje tipo p) oxidado térmicamente, con este 
método obtenemos una capa de 250 nm de material aislante (SiO2). Los contactos de 
Ti de 200 nm de espesor se fabricaron sobre el sustrato de Si oxidado mediante 
técnicas de litografía óptica.  
Los depósitos de W de dimensiones 40 × 2 × 1 m3 (l × a × e) estudiados en este 
apartado fueron crecidos utilizando una Ii de 1 nA modificando Vi para estudiar la 
dependencia de este parámetro en la composición de los nanodepósitos. En la Figura 
5.4(a) mostramos una imagen SEM de una parte del depósito crecido a 30 kV. El 
análisis composicional se realizó in situ mediante EDS tras el proceso de crecimiento, 
así los depósitos no estuvieron expuestos a las condiciones ambientales, evitando la 
posibilidad de que su composición se hubiera modificado por agentes externos. Los 
espectros son recogidos utilizando un voltaje de aceleración del haz de electrones de 
10 kV. Los resultados obtenidos a partir de los espectros se muestran en la Figura 5.3.  
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Figura 5.3: Composición de los nanodepósitos de W en función del voltaje de aceleración 
del FIB. 
 
Las concentraciones de W y C no varían en más de un 10% (en % atómico) al 
modificar el Vi, y presentan una ligera tendencia a disminuir con Vi. Sin embargo, la 
concentración de Ga aumenta de forma monótona desde el 13% ± 2% a 5 kV hasta el 
23% ± 2% a 30 kV. Esto se puede explicar porque a mayor Vi, los iones de Ga
+ 
penetran sobre el sustrato a mayor profundidad, la media de las trayectorias de los 
iones proyectadas en el sustrato es de ~27 nm a 30 kV y ~8 nm a 5 kV (datos 
obtenidos en simulaciones TRIM16) por lo que una mayor concentración de iones 
quedarán implantados en el material al ser menor su posibilidad de escape del 
material. La concentración de O permanece constante al modificar Vi, siendo menor 
del 3% ± 2%. 
No debemos olvidar que alrededor del depósito de W crecido con las dimensiones 
seleccionadas se genera un depósito secundario que llamamos halo. El halo producido 
en los procesos FIBID de W proviene principalmente de la descomposición del 
material precursor producida principalmente por los iones de Ga+ dispersados, y los 
electrones secundarios que estos generan61, 184 (véase la Figura 5.5(a)), como ya 
comentamos ampliamente en el apartado 1.3.5 del Capítulo 1. Sin embargo, no 
podemos descartar el papel que juegan dos efectos adicionales, sobre todo cuando se 
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utilizan corrientes en el rango de nA, la redeposición del material y el perfil más 
redondeado en lugar de Gaussiano que tiene el haz de iones10.  
 
Figura 5.4: (a) Imagen SEM del halo generado alrededor del depósito indicado por la línea 
verde punteada. (b) Imagen SEM del halo generado alrededor del depósito marcado en (a) por 
el rectángulo verde claro. (c) Imágenes SEM a altos aumentos de varias zonas del halo 
generado en (b), indicado mediante números.  
 
Se trata de un efecto inevitable y no deseado que se puede extender varias micras 
en el plano, en función de la dosis de iones con la que se irradia el sustrato, del espesor 
de la estructura que estamos creciendo y cuyo espesor generado junto a la estructura 
de W puede llegar a ser del 10% del espesor de ésta. En la Figura 5.4(a), podemos 
observar el área donde se ha generado el halo por el cambio de contraste en la imagen 
y la línea punteada que lo delimita. Obviamente, a medida que nos alejamos del 
depósito crecido mediante FIBID, el efecto del halo va disminuyendo hasta que 
desaparece, como se puede observar en la Figura 5.4(b) y (c). En la zona del halo más 
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5.4(c)). A medida que nos acercamos al depósito (de izquierda a derecha en la 
imagen), el tamaño y la densidad de los granos aumenta, hasta que dejan de estar 
aislados y forman una película continua. Nótese el parecido con la Figura 5.1. 
 
Figura 5.5: (a) Dibujo representativo del corte transversal de un depósito de W de 4 m × 
3 m crecido mediante FIBID. Señalamos el halo generado por los iones de Ga+ dispersados y 
la flecha indica la posición en el plano a partir de la imagen SEM de (b). (b) Composición 
relativa del depósito de W representado en (a) y del halo generado en función de la posición en 
el plano. En el recuadro mostramos una imagen SEM de uno de los depósitos de W estudiado. 
 
Con el objetivo de estudiar la composición del halo generado alrededor de los 
depósitos, se crecieron depósitos de W a 30 kV y 0.92 nA, de dimensiones 3 × 4 × 2 
m3 (l × a × e), tiempo de crecimiento= 5.5 min. El análisis composicional se realizó 
in situ mediante EDS. Los espectros son recogidos utilizando un voltaje de aceleración 
del haz de electrones de 10 kV y los resultados obtenidos a partir de los espectros se 
(a) 
(b) 
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muestran en la Figura 5.5(b). Los espectros comienzan a detectar el sustrato a x= 2.58 
m, y su contribución aumenta conforme aumentamos x. Su dependencia no la 
representamos en la gráfica para evitar confusión, por esa razón a partir de x= 2.58 
m, la suma de los % de C, O, Ga, y W no es del 100%. 
El contenido a lo largo del depósito (en % atómico) es de W:54% ± 2%, C:19% ± 
2%, Ga:24% ± 2%, O:3% ± 2%. Sin embargo, cuándo alcanzamos el halo, en el punto 
x= 1.6 m, el contenido de Ga lógicamente desciende bruscamente hasta el 6% ± 2% 
porque el FIB sólo barre dentro del depósito, la concentración de C aumenta hasta el 
29% ± 2%, mientras que las concentraciones de W y de O permanecen prácticamente 
constantes. Desde x= 1.6 m hasta x= 2.3 m, la concentración relativa de W aumenta 
hasta 65% ± 2%, máxima concentración obtenida y a partir de este punto desciende 
paulatinamente hasta que el halo desaparece. Sin embargo, debemos puntualizar que la 
concentración de metal (W+Ga) siempre es mayor en el depósito que en cualquier 
punto del halo. Además, al no recibir la irradiación directa del FIB, el nivel de 
amorficidad y por tanto el desorden en el halo será inferior al que presenta el depósito. 
Este hecho podría relacionarse con un cambio en la Tc en el halo del depósito. Más 
adelante, mostraremos un estudio en el cual se han crecido depósitos a distinto ángulo 
de incidencia del FIB con la intención de aproximarnos a la composición y 
características del halo.  
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5.3. Microestructura de los nanodepósitos de W en la nanoescala 
El objetivo de este estudio es analizar la microestructura de los depósitos de W 
crecidos mediante FIBID. Para realizar este tipo de observación local, la técnica más 
apropiada es la adquisición y el análisis de imágenes HRTEM, las cuales permiten 
extraer información acerca de la estructura cristalina a escala atómica.  
Se crecieron depósitos de W sobre una rejilla comercial de Cu con una membrana 
de C (de espesor ~10 nm). El espesor de los mismos debe ser inferior a 40 nm, para así 
tener la posibilidad de obtener imágenes de alta resolución al recopilar la información 
de los electrones transmitidos que atraviesan los depósitos. Los parámetros de 
crecimiento son los indicados en el apartado 5.2.  
 
Figura 5.6: Imagen de HRTEM de un depósito de W de 20 nm de espesor crecido 
mediante FIBID a 30 kV y 10 pA sobre una rejilla de TEM de Cu. En el recuadro podemos 
observar la ausencia de anillos de difracción en la FFT de la imagen. 
 
En la Figura 5.6 podemos observar una imagen de HRTEM de un depósito de W 
crecido a 30 kV, 10 pA. Su naturaleza amorfa se pone de manifiesto por la ausencia de 
anillos de difracción en la Transformada de Fourier Rápida de la imagen. Tras el 
estudio podemos concluir que los depósitos de W crecidos por FIBID están formados 
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por una matriz amorfa. Resultados similares se observaron en nanodepósitos crecidos 
en un rango de voltajes y corrientes de crecimiento, de 5-30 kV y de 1 pA a 0.10 nA, 
respectivamente. 
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5.4. Influencia del ángulo de incidencia del FIB 
Como comentamos anteriormente la concentración de W y Ga cambia 
significativamente entre el depósito crecido y el halo generado alrededor del depósito 
formado por la descomposición parcial de las moléculas de precursor llevada a cabo 
por los iones de Ga+ dispersados. Por tanto, estas diferencias de composición junto con 
un menor nivel de amorfización del halo podrían tener una incidencia en el valor de su 
Tc. 
 
Figura 5.7: (a) Arriba, imagen SEM del depósito de W crecido con un ángulo de 
incidencia del FIB respecto del sustrato de 38º. Abajo, dibujo explicativo que indica la posición 
del FIB respecto del sustrato. (b) Arriba, imagen SEM del depósito de W crecido con un 
ángulo de incidencia del FIB respecto del sustrato de 68º (c) Arriba, imagen SEM del depósito 
de W crecido con un ángulo de incidencia del FIB respecto del sustrato de 90º. Abajo, dibujo 
explicativo que indica la posición del FIB respecto del sustrato. 
 
Con el objetivo de estudiar la posible influencia del cambio de contenido de W en 
la Tc, mostraremos un estudio en el cual se han crecido depósitos de W a distinto 
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ángulo de incidencia del FIB con la intención de modificar el contenido de W (véase 
la Figura 5.7). Los parámetros de crecimiento son los siguientes: Vi= 30 kV; Ii= 10 
pA; tiempo de crecimiento= 4.17 min; dimensiones: 1 × 1 × 0.2 m3 (l × a × e); 
ángulo de incidencia del FIB respecto el sustrato: 28-90º, siendo este último el ángulo 
normal entre FIB y sustrato. El análisis composicional se realizó in situ mediante 
EDS, los espectros son recogidos utilizando un Ve de 5 kV. Los resultados obtenidos 
en % atómico a partir de los espectros tomados se muestran en la Figura 5.8. 
En la Figura 5.7(a) vemos que el depósito crecido está deformado en una 
dirección cuya longitud, en vez de ser de 1 m es casi de 2 m cuando el ángulo de 
incidencia del FIB es de 38º como se muestra en el dibujo explicativo. Este efecto ya 
estudiado por otros autores es debido a la dependencia de la longitud del depósito con 
la inversa del coseno del ángulo de incidencia del FIB 201. Este efecto de distorsión del 
depósito en una dirección disminuye a medida que el ángulo entre el FIB y el sustrato 
se aproxima a 90º tal y como se observa en Figura 5.7(b) y (c). 
 
Figura 5.8: Composición de los depósitos de W en función del ángulo de incidencia del 
FIB respecto del sustrato. Fíjese en el corte en el eje de ordenadas. 
 
La concentración de W aumenta del 56% ± 2% a 90º al 62% ± 2% a 38º, donde 
encontramos el máximo, por debajo de 38º vuelve a descender hasta el 58% ± 2% a 
28º. Aunque las diferencias de composición de W no son elevadas se observa una 
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dependencia clara con un máximo a un ángulo de incidencia del FIB de 38º. Mientras 
que la concentración de Ga desciende de forma monótona desde el 17% ± 2% a 90º 
hasta el 6% ± 2% a 28º. A menor ángulo de FIB, resulta una menor concentración de 
iones de Ga+ que al penetrar en el sustrato quedan implantados en el material. La 
concentración de O permanece prácticamente constante en el 4% ± 2% desde 90 a 38º, 
y luego aumenta hasta el 12% ± 2% a 28º, probablemente debido a una menor 
eficiencia en el proceso de disociación de las moléculas de precursor a ese ángulo. La 
concentración de C permanece prácticamente constante al modificar el ángulo del FIB 
en el rango estudiado.  
El software SRIM permite caracterizar el rango de distribución de los iones 
proyectados mediante una curva de tipo Gaussiana cuando trabajamos con dosis bajas, 
aunque debemos tener en cuenta que el modelo simple simulado por el programa está 
basado en distribuciones estadísticas de las colisiones de los iones16. En la Tabla 5.2 
indicamos los valores medios de estos rangos de distribución en el sustrato donde la 
concentración de iones es máxima a 90º y 38º del ángulo de incidencia del FIB. El 
rango de iones se ha descrito respecto a la distribución final de los iones en función de 
la profundidad que alcanzan. Para el FIB con un ángulo de incidencia perpendicular a 
la muestra, la distribución de los iones se comporta con simetría acimutal. La 
propagación de iones lateralmente se puede resumir convenientemente usando un 
promedio donde yi es el valor final en el eje-y del ión, zi, es el valor final en el eje-z 
del ión, y N es el número de los iones calculados. Así, el rango lateral es simplemente 
la media final del desplazamiento y-z de los iones si se asume una incidencia 
perpendicular del FIB. El rango lateral proyectado se define como el promedio de los 
valores absolutos de los desplazamientos laterales proyectados en el eje-x. El rango 
radial proyectado es la media del rango de desplazamiento radial del eje-x asumiendo 
una simetría cilíndrica. Los resultados obtenidos en estas simulaciones explicarían el 
descenso del contenido de Ga al descender el ángulo de inclinación del FIB. 
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a 90º 27 5 8 
a 38º 17 21 22 
Tabla 5.2: Datos obtenidos a partir de simulaciones TRIM del haz de iones de Ga+ a 30 
kV, y distinto ángulo de inclinación sobre un sustrato de SiO2 (250 nm)/Si. 
 
Una vez estudiada la dependencia de la composición con el ángulo de incidencia, 
calculamos el volumen por dosis de cada depósito realizando un corte transversal con 
el FIB para medir el espesor y observar la uniformidad de cada depósito en función 
del crecimiento (véase la Figura 5.9). El método estándar para hacer un corte 
transversal consiste en: 1) depósito de otro material en la parte superior del depósito a 
estudiar para protegerlo y aumentar el contraste en imagen; 2) desbastado mediante el 
haz de iones focalizado desde la parte superior del depósito; 3) imagen SEM del corte 
transversal con el plano inclinado. El volumen por dosis (VD) es un parámetro que 
nos indica la eficiencia del proceso de crecimiento, en m3/nC. En la Figura 5.9 
representamos el volumen por dosis de los depósitos estudiados en función del ángulo 
de incidencia del FIB. Este parámetro permanece prácticamente constante en 0.25 
m3/nC de 90º a 48º, si continuamos descendiendo el ángulo de inclinación el VD 
aumenta progresivamente hasta 0.42 m3/nC a 28º, que es el valor mínimo del ángulo 
que hemos estudiado. Este notable incremento del ritmo de crecimiento de los 
depósitos de W, podría ser debido a la mayor concentración de iones que escapan del 
sustrato con elevada energía y que serían capaces de disociar el material precursor 
adsorbido al incidir con un ángulo más rasante del habitual. Sin embargo, la 
dependencia mostrada parece indicar que el VD seguiría aumentando ligeramente 
hasta descender bruscamente cuando el ángulo del FIB fuera excesivamente rasante 
respecto a la superficie del sustrato (~15º), tal y como ocurre con el rendimiento de 
pulverizado del FIB 10 o en depósitos crecidos mediante FEBID 201. Otros análisis en 
profundidad de esta situación serían requeridos para que esta conclusión fuera algo 
más que una explicación cualitativa.  
5.4. Influencia del ángulo de incidencia 177 
 
Figura 5.9: Volumen por dosis de los depósitos de W en función del ángulo de incidencia 
del FIB respecto del sustrato. Imágenes SEM de dos cortes transversales de los depósitos de W 
crecidos a 90º y 38º. 
 
Una vez demostrado que la concentración de elementos presentes se modifica 
significativamente en el depósito y en el halo generado alrededor de éste, así como en 
los depósitos crecidos a distintos ángulos de incidencia del FIB, nos interesa estudiar 
la influencia que tiene este hecho en la Tc de estas estructuras. Por esta razón, hemos 
estudiado la dependencia con la temperatura de la resistencia de las nanoestructuras de 
W crecidas a distintos ángulos de inclinación del FIB, concretamente aquellos en los 
cuales hemos observado cambios en la composición química a 38º, 48º de incidencia 
del FIB y la de referencia a 90º. 
En la Figura 5.10 se representa la resistencia normalizada de las tres 
nanoestructuras de W en función de la temperatura. La temperatura de transición 
crítica se determina como el punto medio de la transición (Rnormalizada= 0.5) y de esta 
forma observamos que la diferencia entre las Tc de las tres estructuras medidas no 
dista más de 0.1 K. Con un ángulo de incidencia del FIB de 38º, Tc= 4.98 K;  a 48º, 
Tc= 5.08 K y por último la referencia a 90º, Tc= 5.04 K. 
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Figura 5.10: Dependencia con la temperatura de la resistencia normalizada de tres 
nanoestructuras de W crecidas a distintos ángulos de inclinación del FIB, 38º, 48º y 90º. En el 
recuadro mostramos una imagen SEM de la estructura crecida con un ángulo de inclinación del 
FIB de 38º. 
 
De modo que no encontramos evidencia alguna de cambios significativos en la Tc 
de estructuras crecidas a distintos ángulos de incidencia, de 90º a 38º y con diferente 
composición química. Aun con pequeñas variaciones en composición, la Tc que 
podemos encontrar en los depósitos crecidos a distintos ángulos de incidencia del FIB, 
de 90º a 38º permanecerá constante. 
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5.5. Transporte eléctrico en modo local en depósitos superconductores de W 
En este apartado estudiaremos las propiedades superconductoras de los depósitos 
de W distinguiéndolos por su tamaño lateral, desde microhilos hasta nanohilos 
ultraestrechos, mediante medidas eléctricas por cuatro puntas en ausencia o con campo 
magnético externo perpendicular al sustrato, realizadas en el equipo PPMS descrito en 
el apartado 2.6.2 del Capítulo 2.  
 
5.5.1. Microhilos superconductores de W  
El primer objetivo de este estudio es medir las propiedades superconductoras de 
los microhilos de W que fabricamos y compararlas con las publicadas en la 
literatura101, 190, 191, 193, 195, 202-204. Una vez comprobado este hecho, estudiaremos las 
propiedades de las estructuras al reducir las dimensiones tanto laterales como en 
espesor hasta el límite que nos permite la técnica FIBID. 
Los parámetros de crecimiento de los microhilos de W crecidos sobre Si (dopaje 
tipo p) oxidado térmicamente son los siguientes: Vi= 30 kV, Ii= 0.92 nA, 
dimensiones= 39 × 2 × 0.3 m3 (l × a × e). Como en todas las estructuras estudiadas 
mediante medidas eléctricas a lo largo de esta tesis, los cuatro contactos de Ti 
utilizados para las medidas por cuatro puntas se fabricaron mediante técnicas de 
litografía óptica ya referidas en el apartado 2.7.1 del Capítulo 2.  
Una vez crecidos los depósitos se midieron in situ (en el “Dual Beam” tal y como 
describimos en el apartado 2.6.1 del Capítulo 2) sus propiedades eléctricas mediante 4 
puntas para comprobar que las propiedades eléctricas no se modifican con el paso del 
tiempo. Los valores de resistencia medidos “ex-situ” en el PPMS incluso un año 
después del crecimiento no varían más del 10% respecto a los iniciales medidos in 
situ. En la Figura 5.11(a) mostramos una imagen SEM de un ejemplo del tipo de 
microhilos de W fabricados. En (b), representamos la dependencia de la resistencia 
con la temperatura y de ahí extraemos el valor de la temperatura de transición crítica, 
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Tc= 4.95 K (definida como el valor de la temperatura cuando Rnormalizada= 0.5). Al 
representar la resistencia en escala logarítmica se observa una doble transición, la 
segunda transición se encuentra por debajo de 4.95 K, y representa menos del 1% del 
valor de la resistencia en el estado normal. Parece indicar que su origen puede ser 
debido a un pequeño cambio de sección en el microhilo, probablemente en los bordes 
de los cuatro contactos de Ti litografiados como representamos en la Figura 5.11(c). 
 
 
Figura 5.11: (a) Imagen SEM de un microhilo de W. (b) Resistencia del microhilo de W 
en función de la temperatura. (c) Representación de una sección transversal de la zona de la 
imagen (a) indicada por una línea azul. 
 
Otro parámetro a tener en cuenta para las posibles aplicaciones de este tipo de 
estructuras es el valor de la corriente crítica, a la cual el material deja de tener un 
comportamiento superconductor. La dependencia de la resistencia con la corriente de 
medida para diferentes isotermas (2.5-4.25 K) se muestra en la Figura 5.12(a). Lo 
primero que debemos indicar es el cambio de pendiente observado en las curvas al 
representarlo en escala logarítmica. Tal y como sucedía en la dependencia de la 
resistencia con la temperatura de la Figura 5.11(c), la primera corriente crítica 
representa menos del 1% del valor de la resistencia en el estado normal, parece 
confirmar que en los bordes de los cuatro contactos de Ti litografiados existe un 
(a)  (b) 
(c) 
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pequeño cambio de sección en el microhilo que induce esa transición. La corriente 
crítica de microhilos con una sección de 0.6 m2 a 2.5 K es del orden de ~80 A, 
valor que desciende a medida que aumentamos la temperatura. Por tanto, el valor de la 
densidad de corriente crítica a esa temperatura es de alrededor de  ~0.013 MA/cm2. No 
se han observado cambios significativos en el valor de la densidad de corriente crítica 
en este tipo de microestructuras asociados a variaciones de composición o a defectos 
estructurales. 
Figura 5.12: (a) Resistencia del microhilo de W en función de la corriente aplicada para 
diferentes isotermas (2.5-4.25 K). (b) Resistencia en función del campo magnético aplicado 
para diferentes isotermas (2-4 K). 
 
A continuación estudiaremos el comportamiento superconductor de estos 
microhilos al ser sometidos a un campo magnético externo. Veremos cómo las líneas 
de campo o vórtices penetran en nuestro material disipando la energía que se 
transforma en el voltaje que medimos. Para una temperatura dada, el campo crítico Bc2 
sería el parámetro que nos indicaría la supresión de la superconductividad cuando la 
densidad de vórtices dentro del material es tal que la distancia entre ellos es menor que 
la longitud de coherencia del material a esa temperatura. Bc2 se estima a partir del 
estudio de la dependencia de la resistencia con el campo magnético aplicado para 
diferentes isotermas (2-4 K) que representamos en la Figura 5.12(b). De esta manera, 
podemos conocer el rango de campos a los cuales las microestructuras continúan 
teniendo un comportamiento superconductor. A 2 K no se aprecia resistencia finita, 
(a)  (b)
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con la sensibilidad de nuestro sistema de medida, hasta que el campo aplicado no es de 
al menos 3 T. A partir de ese valor de campo, la resistencia continúa aumentando 
hasta que la superconductividad se inhibe completamente a Bc2~ 7 T, cuyo valor se va 
reduciendo a medida que aumentamos la temperatura y nos vamos acercando a la Tc. 
Los parámetros superconductores esgrimidos por los microhilos de W 
caracterizados en este apartado (Tc= 4.95 K, Jc(2.5 K) ~ 0.013 MA/cm
2 y Bc2(2 K) ~ 7 
T) son del mismo orden que los obtenidos por otros autores101, 190, 191, 193, 195, 202-204. Sin 
embargo, en los sucesivos estudios utilizaremos otro tipo de geometrías en las 
nanoestructuras para evitar efectos de doble transición observados en este apartado por 
diferencias de sección de las estructuras en los bordes de los contactos de Ti. 
 
5.5.2. Nanohilos superconductores de W 
En este apartado abordamos el crecimiento y caracterización de NWs 
superconductores de W crecidos mediante FIBID, con un ancho lateral y espesor de 
~200 nm. Las imágenes SEM in situ se realizaron en los mismos equipos en los que se 
fabricaron las muestras, permitiendo capturar imágenes de alta resolución de los NWs 
para la determinación del tamaño lateral. Las medidas de AFM se realizaron para 
investigar el espesor y uniformidad a lo largo de la longitud de los NWs. Las 
nanoestructuras de W se crecieron a Vi= 30 kV, Ii= 29 pA. 
 
5.5.2.1. Configuración de medida 
En la Figura 5.13 se muestra una imagen SEM en la que podemos observar la 
configuración de las estructuras crecidas para realizar medidas eléctricas por cuatro 
puntas en el modo local. En primer lugar, se crece la nanoestructura de W que está 
compuesta por un NW vertical de 5 m de longitud y cuatro NWs perpendiculares al 
primero de 3 m de longitud utilizados como contactos I+, V+, V- y I-. La distancia 
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entre los contactos de voltaje es de 3 µm. A continuación, se crecieron mediante 
FIBID cuatro microhilos de Pt para conectar la nanoestructura de W y los contactos de 
Ti116, 172. El punto de coincidencia entre el FEB y el FIB está perfectamente alineado, 
de forma que ajustamos la posición en la cual queremos crecer los NWs utilizando el 
barrido con electrones, evitando en todo momento la irradiación por FIB del área 
donde se encuentra el NW perpendicular de W.  
 
Figura 5.13: Imagen SEM de la configuración para las medidas eléctricas por cuatro 
puntas en el modo local, indicamos con el cuadrado blanco la nanoestructura de W, y mediante 
flechas blancas los cuatro microhilos de Pt FIBID que la conectan con las líneas de Ti. 
  
5.5.2.2. Dependencia de la resistencia con la temperatura 
En la Figura 5.14 representamos la dependencia de la resistencia en función de la 
temperatura para una de las nanoestructuras de W estudiadas. La Tc se determina 
como el punto medio de la transición (Rnormalizada= 0.5) y los valores estimados están 
alrededor de 5.1 K, como los valores obtenidos para las nanoestructuras de W por 
otros autores e incluso en nuestros experimentos previos, de Tc~ 5 K
190, 191, 193, 195, 202-
204. En el recuadro de la Figura 5.14 podemos observar que la transición del estado 
a= e= 200 nm
l= 3 m 
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normal al superconductor no se desplaza al utilizar diferentes corrientes aplicadas, 0.1 
A, 0.5 A y 1 A.  
Figura 5.14: Resistencia local en función de la temperatura a varias corrientes aplicadas, 
0.1, 0.5 y 1 A. En el recuadro con más detalle. 
  
5.5.2.3. Dependencia de la resistencia con la corriente  
En primer lugar, determinamos la densidad de corriente crítica del NW 
superconductor a distintas temperaturas (entre 1 y 4.25 K) y en ausencia de campo 
magnético. Como ejemplo de ello, en la Figura 5.15 mostramos la resistencia 
normalizada de la muestra en función de la corriente aplicada para distintas 
temperaturas en ausencia de campo magnético externo. La corriente crítica del 
nanohilo a 1 K es del orden de ~37.5 A, valor que desciende a medida que 
aumentamos la temperatura y nos aproximamos a la Tc de este material. Por tanto, el 
valor de la densidad de corriente crítica a 1 K es de alrededor de ~0.094 MA/cm2. 
Además, no se han observado cambios significativos en el valor de la densidad de 
corriente crítica en este tipo de nanoestructuras asociados a pequeñas variaciones de 
composición o a defectos estructurales. 
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Figura 5.15: Resistencia normalizada en función de la corriente aplicada a distintas 
temperaturas y en ausencia de campo magnético.  
 
A continuación, centraremos el estudio en la evolución de la disipación de energía 
en nuestro material superconductor en función de la corriente aplicada al someterlo a 
un campo magnético externo constante. De esta forma, mostraremos los resultados 
más significativos obtenidos de curvas de resistencia local en función de la corriente 
aplicada para distintos campos magnéticos a una temperatura fijada.  
En la Figura 5.16 representamos la resistencia en función de la corriente aplicada 
para distintos campos magnéticos aplicados a (a) 1 K y a (b) 4 K. En primer lugar, 
debemos hacer hincapié en que la disipación de energía debida al movimiento de los 
vórtices por la corriente aplicada presenta un comportamiento no lineal que lo desvía 
de la dependencia que seguiría si el movimiento de los vórtices únicamente estuviera 
gobernado por el régimen “flux-flow”, tal y como se explicó en el apartado 1.6.2.1 del 
Capítulo 1. La disipación de energía debida a la dispersión inelástica electrón-fonón 
sería la principal causa de estas inestabilidades respecto al régimen “flux-flow”. La 
cual podría generar un aumento de la temperatura de los electrones dentro de los 
vórtices 205, 206 que crearían cuasi-partículas adicionales y de esa foma disminuirían el 
gap superconductor.  
En la Figura 5.17 representamos el campo eléctrico (E= fJ) generado en función 
de la densidad de corriente a baja temperatura, (a) 1 K, y (b) 3 K para varios valores 
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de campo magnético externo aplicado indicados en la leyenda; siendo f la resistividad 
“flux-flow” y J la densidad de corriente aplicada. Sin embargo, para sistemas que se 
encuentran fuera del régimen “flux-flow” podemos aplicar la ecuación J= 0.9nE/b +Jc 
207 (n es la conductividad en el estado normal, b=B/Bc2, Jc es la densidad de corriente 
crítica para producir el desanclaje de los vórtices) para valores bajos de campo 
magnético aplicado. En la Figura 5.17, se representa el ajuste parcial de esta ecuación 
a densidades de corriente bajas por medio de líneas punteadas. Un análisis más 
profundo se llevará a cabo en el futuro para determinar las causas del régimen “flux-
flow” fuera del estado de equilibrio observado en nuestro sistema. 
Figura 5.16: Resistencia local en función de la corriente aplicada a distintos campos 
magnéticos indicados en la leyenda y a temperaturas (a) 1 K y (b) 4 K. 
 
 
Figura 5.17: Campo eléctrico en función de la densidad de corriente a distintos campos 
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5.5.2.4. Dependencia de la resistencia en función del campo 
magnético externo 
Como introdujimos en el apartado 1.6 del Capítulo 1, el campo crítico superior, 
Bc2, es aquel al cual se suprime la superconductividad de un material. Por tanto, es un 
importante parámetro a tener en cuenta en nuestro estudio. Bc2 se estima a partir del 
estudio de la dependencia de la resistencia con el campo magnético aplicado para 
diferentes isotermas (2-4.25 K). De esta manera, podemos conocer el rango de campos 
a los cuales las microestructuras continúan teniendo un comportamiento 
superconductor. A 2 K, no se aprecia resistencia finita al menor valor de corriente 
utilizado (0.1 A) con la sensibilidad de nuestro sistema de medida hasta que el 
campo aplicado no es de al menos 3 T. A partir de ese valor de campo, la resistencia 
continúa aumentando hasta que la superconductividad se inhibe completamente a Bc2~ 
8.44 T (definida como el valor de campo al cual R= 0.9RN). El valor de Bc2 se va 
reduciendo a medida que aumentamos la temperatura y nos vamos acercando a la Tc. 
En la Figura 5.18(a) mostramos los resultados obtenidos en las medidas de la 
resistencia en función del campo magnético aplicado a distintas corrientes aplicadas a 
2 K. Los resultados obtenidos en las medidas de la resistencia en función del campo 
magnético a distintas temperaturas (entre 0.5 y 4.25 K) aplicando 1 A de corriente se 
representan en la Figura 5.18(b). 
De las curvas de la resistencia en función del campo magnético aplicado a 
distintas corrientes aplicadas extraemos los valores de Bc2 y en la Figura 5.19(a) los 
representamos en función de la densidad de corriente aplicada en el rango de 
temperaturas estudiado y en la Figura 5.19(b) en función de la temperatura a las 
distintas corrientes de medida. Como podemos apreciar en la Figura 5.19(a), los 
valores de Bc2 para una temperatura fijada apenas varía a baja densidad de corriente. 
Sin embargo, por encima de 2.5 × 10-3 MA/cm2 descienden más bruscamente al 
continuar aumentando la densidad de corriente aplicada en todas las isotermas debido 
a que aumentamos el movimiento de los vórtices y por tanto la disipación de energía 
que se transforma en valores de resistencia finita. De igual manera, la dependencia de 
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Bc2 en función de la temperatura es decreciente, porque a medida que nos 
aproximamos a temperaturas cercanas a la Tc, la longitud de coherencia del material 
superconductor aumenta como describen las ecuaciones de Ginzburg-Landau (5.1), 
(5.2), así la densidad de vórtices que penetra en el material necesaria para que el 
material alcance el estado normal es menor que a baja temperatura.   
Figura 5.18: (a) Resistencia local en función del campo magnético aplicado positivo y 
negativo a 2 K y a corrientes aplicadas de, 0.1, 0.5, 1, 5 y 10 A. (b) Resistencia local en 
función del campo magnético aplicado positivo y negativo a distintas temperaturas (0.5, 2, 3, 4 
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Figura 5.19: Campo magnético crítico superior (definido como el valor de campo al cual 
R= 0.9RN) en función de (a) la densidad de corriente a 2, 3, 4 y 4.25 K y (b) la temperatura a 
las distintas corrientes aplicadas (0.1, 0.5, 1, 5 y 10 A).  
 
5.5.3. Nanohilos superconductores de W ultraestrechos 
En este apartado abordamos el crecimiento y caracterización de NWs 
superconductores de W ultraestrechos crecidos mediante FIBID, con un ancho mínimo 
de ~50 nm. Las imágenes SEM in situ se realizaron en los mismos equipos donde se 
fabricaron las muestras (Nova Nanolab 200, Helios Nanolab 600), permitiendo 
obtener imágenes de alta resolución de los NWs para la determinación del tamaño 
lateral. Las medidas de AFM se realizaron para investigar el espesor y uniformidad a 
lo largo de la longitud de los NWs.  
Seis muestras, a las que etiquetamos como M1 a M6 se crecieron utilizando los 
mismos parámetros de crecimiento: Vi= 30 kV; Ii= 1 pA; tiempo de crecimiento= 1 
min. En la Figura 5.20(a) se muestra una imagen SEM en la que podemos observar la 
configuración de las estructuras crecidas para realizar medidas eléctricas por cuatro 
puntas. En primer lugar, se crece la nanoestructura de W que está compuesta por un 
NW horizontal de 8 m de longitud y cuatro NWs equidistantes y perpendiculares al 
primero de 2 m de longitud utilizados como contactos I+, V+, V- e I-. La distancia 
entre los contactos de voltaje es de 2.6 µm. A continuación, cuatro microhilos de Pt se 
(a)  (b)
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crecieron mediante FIBID utilizando como gas precursor (CH3)3Pt(CpCH3) para 
conectar la nanoestructura de W y los contactos de Ti 116, 172. El punto de coincidencia 
entre el FEB y el FIB está perfectamente alineado, de forma que ajustamos la posición 
dónde queremos crecer los microhilos utilizando el barrido con electrones, evitando en 
todo momento la irradiación por FIB del área dónde se encuentra el NW horizontal de 
W. En la Figura 5.20(b) mostramos una imagen de la muestra M1 de ~50 nm de ancho 
de línea y en (c), mostramos una imagen de AFM de M1 de ~30 nm de espesor. 
 
Figura 5.20: (a) Imagen SEM de la configuración para las medidas eléctricas por cuatro 
puntas, donde indicamos con el cuadrado verde la nanoestructura de W, y mediante flechas 
blancas los cuatro microhilos de Pt FIBID que la conectan con las líneas de Ti. (b) Imagen 
SEM del NW horizontal de W M1 a altos aumentos. (c) Imagen AFM del NW horizontal de W 
M1. 
 
Tomamos la muestra M1 como ejemplo de las muestras estudiadas. Así, 
representamos la dependencia de su resistencia normalizada en función de la 
temperatura aplicándole una corriente de medida de 0.1 A en la Figura 5.21(a) y la 
resistencia normalizada en función de la corriente aplicada para distintas temperaturas 
en la Figura 5.21(b). La Tc se determina como el punto medio de la transición 
(Rnormalizada= 0.5) y los valores estimados para las seis muestras están entre 4.2 K y 4.8 
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K, muy próximos a los valores obtenidos para las nanoestructuras de W tanto por otros 
autores como en nuestros experimentos previos, de Tc~ 5 K 
190, 191, 193, 195, 202-204.  
Figura 5.21: (a) Resistencia normalizada en función de la temperatura del NW de W 
ultraestrecho M1. (b) Resistencia normalizada en función de la corriente aplicada del NW de 
W ultraestrecho M1. 
 
Tabla 5.3: Dimensiones de los NWs (ancho y espesor) y propiedades físicas estudiadas 
(resistividad a 300 K, temperatura de transición crítica y densidad de la corriente crítica a 2 K). 
 
En la Tabla 5.3 resumimos los parámetros más relevantes de los NWs 
ultraestrechos superconductores de W. Las medidas de la corriente crítica reproducen 
la relativamente alta Jc (en el rango de ~10






300K              
( cm) 




M1  50 ± 5 30 ± 5 172 4.25 0.41 
M2  60 ± 5 49 ± 5 254 4.50 0.22 
M3  60 ± 5 37 ± 5 215 4.75 0.19 
M4  65 ± 5 44 ± 5 223 4.42 0.16 
M5  70 ± 5 44 ± 5 276 4.37 0.15 
M6 50 ± 5 30 ± 5 205 4.80 0.36 
(a)  (b)
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A continuación, centraremos el estudio en la dependencia de la resistencia con el 
campo magnético aplicado en la muestra M1, aunque el mismo efecto ha sido 
evidenciado en las demás nanoestructuras estudiadas en este apartado. Las medidas de 
magnetotransporte de varias isotermas muestran la presencia de un mínimo en 
resistencia, o lo que es lo mismo, la reentrada de un estado libre de disipación de 
energía asociada a un rango de campos magnéticos bien definidos. En la Figura 5.22 
representamos la resistencia normalizada de M1 en función del campo magnético a 
distintas isotermas (de 3.2 a 4 K) al aplicar 0.5 A de corriente.  
 
Figura 5.22: Resistencia normalizada de la muestra M1 (en escala logarítmica) en función 
del campo magnético aplicado a distintas temperaturas, de 3.2 K a 4.0 K a 0.5 A de corriente 
aplicada.  
 
Lo primero que destacamos teniendo en cuenta la sensibilidad del instrumento de 
medida (nivel de ruido~ 100 nV) es que a B< 0.78 T no se observa un valor de 
resistencia finita. A 4 K podemos medir 10-4 de Rnormalizada a 0.78 T, que lo llamaremos 
Binicio y depende de la temperatura. Si continuamos incrementando el campo 
magnético aplicado, primero la resistencia aumenta exponencialmente de acuerdo con 
la ecuación (1.15) que se correspondería al mecanismo de “phase slips” y entonces 
crece suavemente hasta que alcanza el valor de Rnormalizada. A baja temperatura este 
comportamiento cambia radicalmente, la curva de resistencia en función del campo 
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magnético aplicado adquiere una peculiar forma de N. Por encima de Binicio(T), el 
aumento de resistencia continúa describiendo un crecimiento de tipo exponencial, este 
comportamiento se detiene para alcanzar un máximo en Bmáx y después desciende 
hasta un mínimo a Bmín. Al descender la temperatura, los valores de Binicio, Bmáx, Bmín 
aumentan ligeramente, la forma de N de la curva es más pronunciada y el descenso de 
la resistencia hasta Bmín es mucho más rápido. Por debajo de 3.3 K, la resistencia cae a 
valores por debajo de lo que podemos medir en nuestro sistema de medida, sin que se 
pueda apreciar la subida de la resistencia en Bmáx y comenzamos a medir valores de 
resistencia a B> 2 T. Un mínimo en resistencia similar se observó en hilos 
superconductores de Pb amorfos y homogéneos crecidos in situ208. Las 
nanoestructuras estudiadas tienen tanto el ancho de línea como el espesor del mismo 
orden de magnitud que la longitud de coherencia, ξ. De esta forma, sus propiedades 
pueden verse afectadas por la superconductividad de superficie que debemos tener en 
consideración en el análisis de nuestros resultados, así el campo crítico a considerar es 
B= Bc3= 1.695Bc2
209. La superconductividad en las muestras masivas se suprime 
cuando Bc2 < B < Bc3, pero una capa superconductora persiste cerca de la superficie. 
Por ejemplo, el parámetro de orden Ψ es máximo en los bordes y desciende cuando se 
adentra en el material masivo76. Así, la capa superconductora cortocircuitaría la 
resistencia formando canales en los bordes que llevarían la mayoría de las 
supercorrientes. La reentrada de la superconductividad podría explicarse por la 
superconductividad generada en los bordes de nuestras nanoestructuras cuando las 
dimensiones laterales de los NWs de wolframio son comparables a su ξ. La 
superposición de las dos ramas del Ψ correspondería a la nucleación en sus bordes, 
llevándonos a una cadena equidistante de nodos de Ψ a lo largo del plano. Esto se 
corresponde con una cadena de vórtices que estarían separados una distancia que se 
puede estimar como / , donde ϕ0 es un cuanto de flujo y wc es el 
ancho crítico del NW que puede acomodar vórtices 76 con un valor cercano a wc ≈1.8ξ 
210. 
La reentrada de la superconductividad en nuestras muestras se observó a T 3.7 
K. A 3.7 K, la longitud de coherencia es de 17.2 nm, la cual es próxima a ~w/3. Se 
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realizaron simulaciones numéricas a partir de las ecuaciones de Ginzburg-Landau 
teniendo en cuenta los parámetros superconductores de nuestro material en M1 (véase 
la Figura 5.23(a)); con las cuales verificamos que el NW está dentro del régimen en el 
que la disipación de energía está dominada por el movimiento de los vórtices y en la 
posición de equilibrio solamente una cadena de vórtices podría ajustarse en M1. 
Detalles del proceso de minimización de la energía libre realizado por el Dr. J. J. 
Palacios se pueden encontrar en la referencia 211. De esta manera, podríamos explicar 
que el mecanismo de disipación de energía observado en la Figura 5.22 está 
gobernado por la dinámica de una fila de vórtices que se mueve cruzando el nanohilo. 
El cambio rápido en la resistencia como respuesta al moderado cambio en la 
temperatura de operación indica un comportamiento del mecanismo de disipación 
activado térmicamente. 
El desplazamiento de un único vórtice fuera de la cadena y su posterior salida es 
energéticamente más favorable que el movimiento lateral de la cadena como un todo, 
porque el vórtice que se desvía de la línea de la cadena sufre la fuerza de repulsión de 
otros vórtices en la cadena intentando expulsarlo aún más lejos. A la inversa, para la 
penetración de los vórtices en el NW, la interacción de atracción entre los vórtices es 
más débil que la energía por vórtice debido a la interacción de la cadena de vórtices 
con su imagen. La solución numérica de las ecuaciones de Ginzburg-Landau permite 
obtener una distribución espacial del parámetro de orden a distintas temperaturas y 
campos magnéticos como podemos observar en la Figura 5.23(a). En primer lugar 
debemos señalar que por encima de T≈ 3.8 K, los vórtices no se ajustan en el NW a 
ningún campo magnético de acuerdo con los resultados obtenidos por Fink et al.210, 
por tanto la disipación de energía se produce debido al régimen de “phase slips”. En 
los paneles superiores de la Figura 5.23(a) se representa el parámetro de orden a 3.1 K 
y en los paneles inferiores a 3.7 K. Los campos B= 1.9 T y B= 1.326 T, corresponden 
a los valores de campo a los cuales las barreras de energía por vórtice son máximas a 
su respectiva temperatura cuando la cadena de vórtices se mueve a través de la 
superficie y los campos B= 2.35 T y B= 1.53 T corresponden a la total inhibición de la 
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superconductividad, donde el núcleo de los vórtices comienza a solaparse a su 
respectiva temperatura (véanse los paneles inferiores de la Figura 5.23(a)).  
T (K) 4.25 4.0 3.7 3.4 3.1 
ξ (nm) 35 27 18 14 12 
Hc1 (T)   1.10 1.14 1.29 
Hc3 (T) 0.67 0.88 1.73 2.84 3.86 
Figura 5.23: (a) Distribución del parámetro de orden |Ψ| 	en el NW superconductor a 3.1 
K (dos paneles superiores) y campos B= 1.9 T y B= 2.35 T, y a 3.7 K (dos paneles inferiores) y 
campos B= 1.326 T and B= 1.53 T. Los campos B= 1.9 T y B= 1.326 T corresponden a 
campos magnéticos donde las alturas de las barreras por vórtices tienen su máximo a la 
respectiva temperatura. Los campos B= 2.35 T y B= 1.53 T se toman cerca de la total 
inhibición de la superconductividad en el hilo. Todos los paneles muestran la reentrada de la 
superconductividad cerca de los bordes, pero a la menor temperatura 3.1 K este efecto es 
relativamente más pronunciado. (b) Altura de la barrera de superficie para varias temperaturas 
en función del campo magnético. Primero, la energía libre de una fila de vórtices está en 
función de su posición a lo largo de la estructura, G(x), se ha calculado respecto a la energía 
libre estable termodinámicamente, estado de corriente cero, G(0). La altura de la barrera se 
identifica con la máxima diferencia obtenida (normalmente cuando los vórtices están cerca del 
borde). 
 
De forma cualitativa podemos observar claramente en la Figura 5.23(a), el realce 
del parámetro de orden cerca de los bordes. Estos canales de superconductividad de 
(b)(a) 
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ancho ~ξ representan las barreras de entrada y salida de vórtices.  En el intervalo de 
campo Bc2 < B < Bc3 el interior del NW se vuelve normal, salvo en los bordes donde la 
superconductividad sobrevive hasta B= Bc3, la llamada superconductividad de 
superficie 209. 
Por otra parte, la reentrada del estado de resistencia nula podría reforzarse por la 
formación de un hipervórtice en el centro del NW debido al solapamiento de los 
núcleos de los vórtices que permitiría la existencia de tres capas dentro del NW, una 
normal en el centro y dos superconductoras en los extremos como podemos observar 
en la Figura 5.24. 
 
Figura 5.24: Dibujo explicativo del estado en el cual el NW formado por tres capas 
recupera la superconductividad. La banda central de color negro indica el estado metálico y las 
bandas estrechas de color verde muestran la superconductividad realzada en los bordes del 
NW. El solapamiento de los núcleos de los vórtices nos lleva hacia la formación de un 
hipervórtice en el centro del NW y canales superconductores en los bordes del NW en el rango 
Bmáx < B < Bc3. 
 
Un comportamiento similar en las curvas con forma de N se observa al descender 
la corriente aplicada a 0.25 A y 0.1 A e incluso aumentándola hasta 1 µA, en las 
cuales el mínimo en resistencia se observa entre 3.2-3.7 K. Con el objetivo de verificar 
que el efecto de la reentrada de la superconductividad observada no depende del modo 
de medida, ni se modifica con el cambio de polaridad del campo magnético aplicado 
se realizaron medidas en modo AC y DC de +9 a -9 T dentro del rango de 
temperaturas adecuadas. No se observó histéresis en el valor del campo en el que la 
resistencia alcanza el mínimo tanto a campos positivos como negativos.  
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El estudio de la dinámica de vórtices en estas nanoestructuras mediante técnicas 
de STM/S, nos proporcionaría la imagen directa de la disposición de los vórtices y 
aportaría más luz a los efectos de la reentrada de la superconductividad en el estudio 
del magnetotransporte. Este estudio de gran interés, es sin embargo extremadamente 
complejo y no ha podido abordarse con éxito hasta la fecha. 
 
5.5.4. Resumen y conclusiones 
 En la Tabla 5.4 resumimos los parámetros de crecimiento y las propiedades 
superconductoras estudiadas en las distintas estructuras superconductoras de 
wolframio mediante medidas eléctricas en el modo local. 
 Microhilos Nanohilos 
Nanohilos 
ultraestrechos 
Vi (kV) 30 30 30 
Ii (nA) 0.92 0.029 0.001 
Ancho (nm) 2000 200 50 
Espesor (nm) 300 200 30 
300 K (Ω cm) 214 255 172 
Tc (K) 4.95 5.10 4.25 
Jc (MA/cm
2) 0.013 (2.5 K) 0.094 (1 K) 0.41 (2 K) 
Bc2, 2 K (T) ~7 8.44 4.72 
Tabla 5.4: Resumen de los parámetros de crecimiento, dimensiones (ancho y espesor), 
resistividad a 300 K y propiedades superconductoras (temperatura de transición crítica, 
densidad de la corriente crítica y campo crítico superior) de las distintas estructuras 
superconductoras de wolframio estudiadas mediante medidas eléctricas en el modo local. 
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Además de la reentrada de la superconductividad observada en los NWs 
superconductores ultraestrechos y explicada en detalle en el apartado anterior, las 
diferencias fundamentales detectadas entre estructuras de distinto ancho lateral se 
encuentran en los valores de Jc y Bc2,2 K. La densidad de corriente crítica en ausencia de 
campo magnético externo en los NWs superconductores ultraestrechos de W es un 
orden de magnitud superior que los valores explorados tanto en microhilos como en 
nanohilos.  En un material masivo, como consideraríamos a los microhilos y nanohilos 
de W, los valores de la densidad de corriente crítica vendrían gobernados por la fuerza 
de anclaje. Sin embargo, al reducir las dimensiones de las estructuras a valores 
próximos a ξ, se conserva la superconductividad en los bordes de las estructuras, por 
lo que se necesita más densidad de corriente para superar esa barrera de energía 212-214. 
Sin embargo, el campo crítico superior en los NWs superconductores ultraestrechos de 
W es al menos un factor 1.5 inferior que los resultados obtenidos en microhilos y en 
nanohilos. Este comportamiento vendría dado por el mecanismo de disipación de 
energía que gobierna exclusivamente en este tipo de nanoestructuras ultraestrechas en 
las cuales el ancho de línea o espesor es del mismo orden que la longitud de 
coherencia. En este caso concreto, el fenómeno de “phase slip” es el mecanismo que 
gobierna la disipación de energía en las curvas de resistencia en función del campo 
magnético externo al aplicar una corriente de medida por encima de 3.8 K.  
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5.6. Transporte eléctrico en modo no local en nanohilos superconductores de 
wolframio 
En este apartado abordamos la caracterización del transporte eléctrico no local en 
los NWs superconductores de W crecidos mediante FIBID, con un ancho lateral y 
espesor de ~200 nm que mostramos en el apartado 5.2 del presente capítulo.  
En sistemas superconductores de tipo II con anclaje débil sometidos a un campo 
magnético aplicado perpendicular al plano, y a una corriente en el NW horizontal 
superior que actúa sobre los vórtices situados en esa región, empujándolos en la 
dirección del NW vertical debido a la fuerza de Lorentz, se genera un voltaje no local 
en el NW horizontal inferior (véase la Figura 5.25 y 1.25). La repulsión entre los 
vórtices junto con la densidad de vórtices determinada por el campo magnético 
externo aplicado nos lleva a una eficiente transferencia de presión de la fuerza 
generada de la red de vórtices a través del NW vertical, y una vez que los vórtices se 
mueven hacia la cruz de abajo, un voltaje no local se genera mediante la relación de 
éste con el campo eléctrico, ecuación (1.7),	 	 	 	 106-109
Teniendo en cuenta la geometría de la muestra (L=largo, a=ancho, e=espesor), a 
una densidad de vórtices dada por el campo magnético aplicado nϕ=B/ϕ0, existe un 
número de vórtices N= nϕa
2 en la cruz superior del NW horizontal que experimentan la 
fuerza de Lorentz FL=Jϕ0e debido a la densidad de corriente aplicada J=I/ae, aplicando 
una presión sobre los vórtices en el canal vertical tal que: 
Φ
																																																																																																																					 5.3  
Multiplicando por el área, la fuerza de empuje por unidad de longitud es: 
	 																																																																																																																	 5.4  
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el área, 	 	 . Sustituimos (5.3) en (5.4) y lo equilibramos con la fuerza 
necesaria para mover un número de vórtices N a través del canal venciendo la fuerza 
de fricción que experimentan los vórtices (5.5). 
Φ
																																																																																																			 5.5  
 es la velocidad de un vórtice en el NW. Despejamos	  de la ecuación (5.5) y 
llegamos a la (5.6). 
Φ
																																																																																																																								 5.6  
Teniendo en cuenta que 	 , sustituimos (5.6) en esta expresión y 
obtenemos la ecuación (5.7). 
								 	
Φ
																																																																																																								 5.7  
							 	
	 Φ 																																																																																					 5.8  
                                 
El modelo propuesto explica muy bien el comportamiento observado de la señal 
no local. La fuerza de anclaje impide el movimiento de vórtices por debajo de un 
cierto umbral de campo magnético, tanto en la señal local como en la no local. 
Nuestro material amorfo y con anclaje débil parece tener una fuerte densidad de 
centros de anclaje que primero se ocupan durante la nucleación de los vórtices, y 
cuando estos están saturados, los vórtices pueden moverse a lo largo del eje fácil. El 
hecho de que la señal no local se pueda propagar a lo largo de distancias del orden de 
micras comparadas con la distancia de separación entre vórtices puede ser atribuido a 
la rigidez de la red de vórtices. En el mecanismo propuesto, el confinamiento de los 
vórtices a lo largo del NW podría ser debido al anclaje superficial a lo largo de los 
bordes de éste. Medidas en NWs más estrechos con menos transferencia eficaz de la 
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presión señalan hacia una región del orden de 50 nm donde los vórtices están 
fuertemente anclados a lo largo de los bordes, de tal manera que dentro de la muestra 
los caminos de flujo están formados215. 
Otro resultado de Grigorieva78 fue la exitosa atribución de la estructura fina de la 
señal no local a cambios en la configuración de los vórtices, tales como la entrada de 
vórtices adicionales, o disclinaciones de la red debido al bloqueo de los vórtices en la 
cruz de abajo. 
 
5.6.1. Configuración de medida  
En la Figura 5.25 se muestra una imagen SEM en la que podemos observar la 
configuración de las estructuras superconductoras de W crecidas mediante FIBID a 
Vi= 30 kV, Ii= 29 pA, con un ancho lateral y espesor de ~200 nm. Esta configuración 
es propicia para realizar medidas eléctricas en el modo no local, en la cual los 
contactos donde se inyecta corriente y se mide la caída de voltaje están indicados. La 
nanoestructura de W está compuesta por un NW vertical de 5 m de longitud y cuatro 
NWs perpendiculares al primero de 3 m de longitud utilizados como contactos I+, V+, 
V- y I-. La distancia entre los contactos de corriente y de voltaje es de 3 µm. A 
continuación, se crecieron mediante FIBID cuatro microhilos de Pt para conectar la 
nanoestructura de W y los contactos de Ti116, 172. El punto de coincidencia entre el FEB 
y el FIB está perfectamente alineado, de forma que ajustamos la posición en la cual 
queremos crecer los NWs utilizando el barrido con electrones, evitando en todo 
momento la irradiación por FIB del área en la que se encuentra el NW perpendicular 
de W.  
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Figura 5.25: Imagen SEM de la configuración para las medidas eléctricas no locales. 
Indicamos con el cuadrado verde la nanoestructura de W, y mediante flechas blancas los cuatro 
microhilos de Pt FIBID que la conectan con las líneas metálicas de Ti. 
 
5.6.2. Dependencia del voltaje no local con la corriente bajo campo 
magnético externo  
De forma sistemática se realizaron medidas del voltaje no local en función de la 
corriente aplicada (de 0 a 40 A) en modo AC a bajas temperaturas (0.5, 1, 2 K) y a 
campos magnéticos aplicados (de 1 a 9 T) indicados en la leyenda. En la Figura 5.26 
mostramos la evolución de las curvas en las cuales se ha observado un voltaje no local 
a 0.5 K que se ajustaría al modelo descrito previamente a través de la ecuación (5.7). 
La eficiente transferencia de presión que se produce sobre el NW vertical debida a la 
fuerza de Lorentz generada en la cruz superior perpendicular a la corriente aplicada 
desplaza la red de vórtices por el NW vertical hasta llegar a la cruz inferior donde se 
mide el voltaje no local. Sin embargo, debemos tener una densidad de vórtices mínima 
en el NW para que se produzca la eficiente transferencia de presión y además, superar 
la fuerza de anclaje de la red para desplazarla a lo largo del NW vertical. Así, a 
medida que se incrementa el campo magnético aplicado, el Vno local máximo aumenta 
a= e= 200 nm
l= 3 m 
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hasta que se anula a 9 T, cuando el NW alcanza el estado normal. Debemos hacer 
constar que el Vno local no se observa en todos los casos desde el momento en el que se 
hace pasar una corriente por el NW horizontal superior tal y como se observa en las 
referencias 106, 108, 109. A cada valor de campo, la red de vórtices tiene una fuerza de 
anclaje distinta que vencer que hace que el pico o Vno local máximo se observe a menor 
corriente cuanto mayor es el campo magnético aplicado, es decir, cuanto mayor es la 
densidad de vórtices en el NW, menor es la densidad de corriente necesaria para 
desanclar los vórtices y que éstos se desplacen a lo largo del NW vertical.   
 
Figura 5.26: (a) Voltaje no local en función de la corriente aplicada a 0.5 K y a distintos 
campos magnéticos.   
 
Además, observamos que a partir de un cierto valor de corriente, el Vno local 
descience hasta anularse completamente. Este efecto estaría asociado a valores de 
corriente próximos a los de la corriente crítica a esa temperatura y campo magnético 
aplicado. 
Para comprobar el efecto de la polaridad de la corriente en el Vno local de nuestras 
muestras realizamos medidas en modo DC. La curva del Vno local en función de la 
corriente entre 50 A y -50 A medido a 2 K y -5 T en modo DC se representa en la 
Figura 5.27, junto con la curva de Vno local en función de la corriente de 0 a 30 A 
medido a 2 K y 5 T en modo AC. Lo primero que destacamos es la asimetría de la 
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señal no local y su dependencia lineal a baja corriente, entre 5 y -5 A, que seguiría la 
misma dependencia que la medida realizada en el modo AC. Por encima de 20 A, la 
señal se convierte en una señal no local simétrica que no depende de la polaridad de la 
corriente y por tanto, en la medida en el modo AC se anula. Como la corriente sólo se 
aplica en el NW horizontal superior podemos esperar que se genere un gradiente de 
temperatura entre ese NW y el NW horizontal inferior y el vertical, lo cual implicaría 
la existencia del movimiento debido a un gradiente térmico que explicaría la señal 
simétrica del Vno local en la medida en DC, una vez que el NW horizontal superior fuera 
normal.  
 
Figura 5.27: Voltaje no local en función de la corriente aplicada a 2 K en el modo DC a -5 
T y en el modo AC a 5 T. 
 
5.6.3. Dependencia de la resistencia no local en función del campo 
magnético externo  
El voltaje no local generado a una temperatura y una corriente dadas aparece a un 
cierto valor de campo magnético aplicado perpendicular a la muestra, el cual puede 
estar asociado con el desanclaje de la red de vórtices y específicamente, con la 
saturación de centros de anclaje antes de que a elevadas densidades de vórtices la red 
pueda moverse. Entonces se alcanza el máximo valor de resistencia no local alrededor 
de un valor de campo y se va reduciendo hasta cero cuando nos acercamos al valor del 
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campo crítico superior (Bc2). Como ejemplo de ello, mostramos la Rno local y la Rlocal 
medidas en el modo AC a 2 K y 0.5 A de corriente aplicada en función del campo 
magnético (de 9 T a -9 T) en la Figura 5.28(a) y la Rno local en el modo DC a 2 K y 1, 5 
y 10 A de corriente aplicada en función del campo magnético (de 9 T a -9 T) en la 
Figura 5.28(b). La única diferencia entre los resultados obtenidos en el modo AC y 
DC, es que en modo DC tenemos una señal más ruidosa, debido al tipo de medida 
como explicamos en el apartado 2.6.2 del Capítulo 2. 
 
 
Figura 5.28: (a) Resistencia no local y local medida en modo AC en función del campo 
magnético aplicado positivo y negativo a 2 K y 0.5 A de corriente aplicada. (b) Resistencia no 
local medida en el modo DC en función del campo magnético aplicado positivo y negativo a 2 
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En la Figura 5.29(a), mostraremos las medidas realizadas en modo AC de la 
resistencia no local en función del campo magnético aplicado a varias temperaturas, 
de 0.5 a 5 K y a 1 A de corriente aplicada. Se ha aplicado sucesivamente un offset en 
el valor de la Rno local para que la gráfica resultase más visual. 
 
 
Figura 5.29: (a) Resistencia no local en función del campo magnético positivo y negativo 
a distintas temperaturas (de 0.5 a 5 K) y a 1 A de corriente aplicada. Se ha aplicado un offset 
en el valor de la Rno local para que la gráfica resultara más visual. (b) Resistencia no local en 
función del campo magnético aplicado positivo y negativo a 1 K y a distintas corrientes 
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Lo primero que debemos indicar es que la dependencia de la Rno local es simétrica 
al aplicar valores de campo magnético positivos y negativos. El valor máximo de la 
Rno local= 0.32 Ω a 0.5 K desciende al aumentar la temperatura de 0.5 K a 3 K (t=T/Tc= 
[0.1-0.6]) debido a un mayor crecimiento de Bmax (valor de campo en el que se observa 
el máximo de Rno local) que el coeficiente de fricción con la temperatura {Helzel, 2006 
#253}. Por encima de 3 K, los valores máximos de la Rno local no se modifican 
significativamente hasta que a 5 K, 0.98Tc la señal no local desaparece. Este efecto 
podría ser explicado por el confinamiento de vórtices por las barreras de superficie, 
una vez que la red de vórtices se ha fundido a temperaturas próximas a la Tc. La señal 
no local aparece a bmin= Bmin(T)/Bc2(T)= [0.35-0.64], alcanza el valor máximo a bmax= 
Bmax(T)/Bc2(T)= [0.46-0.82] y despúes de superar bmax desciende hasta cancelarse. La 
dependencia de la Rno local con la corriente a baja temperatura, 1 K está representada en 
detalle en la Figura 5.29(b). El descenso de la Rno local  tendría su origen en la 
aproximación a los valores de corriente crítica a esa temperatura y campo magnético 
aplicado. 
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5.7. Conclusiones y perspectivas 
A lo largo de este capítulo hemos estudiado minuciosamente los depósitos de W 
crecidos mediante FIBID, utilizando como material precursor el W(CO)6 y a través de 
diversas caracterizaciones, tales como EDS, HRTEM, y medidas de 
magnetotransporte tanto en modo local como no local. 
  
 
Figura 5.30: Imágenes SEM de estructuras superconductoras de W fabricadas mediante 
FIBID, (a) un microSQUID, (b) un NW ultraestrecho y (c) un meandro para SSPD. 
 
El control en el crecimiento y diseño de materiales superconductores en la escala 
nanométrica está abriendo interesantes campos de aplicación en física de la materia 
condensada. Recientemente, se han abordado estudios básicos de superconductividad 
en una dimensión77, confinamiento de vórtices78, 216, anclaje de vórtices79, etc. La 
fabricación de nanoSQUIDs81, 217, de estructuras en tres dimensiones; así como, de 
(a) (b)
(c) 
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material de soporte para bits superconductores cuánticos, SQB83, la fabricación de 
detectores de un único fotón, “superconducting single photon detectors” (SSPD)218 219 
o de partículas220 y uniones cuánticas basadas en “quantum phase slip centers” 
(QPSC)221 son algunas de las atractivas aplicaciones de tales nano-superconductores. 
En la Figura 5.30 mostramos algunos ejemplos de las perspectivas de futuro que 














Resumen y conclusiones generales 
 
 
El crecimiento de nanoestructuras mediante haces focalizados, ya sean de 
electrones o como de iones supone un novedoso y potencial método de 
nanofabricación. Estas técnicas de crecimiento conocidas como FEBID y FIBID se 
han desarrollado en los últimos 30 años y en la actualidad se están destinando un 
elevado número de recursos científico-técnicos con la finalidad de obtener numerosos 
objetivos en el ámbito de la Nanotecnología. A continuación enumeraremos algunos 
de estos objetivos, los cuales consideramos fundamentales: 1) Comprender los 
fenómenos físicos asociados al crecimiento de materiales, a través del trabajo 
experimental en el laboratorio junto con complejas simulaciones del proceso. 2) 
Obtención de los mínimos valores en la resolución lateral y de espesor que permite la 
técnica. 3) Fabricación de nanoestructuras que presenten interesantes propiedades 
físicas aplicables en micro y nanoelectrónica. 
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La presente tesis doctoral se ha orientado hacia la preparación de nanoestructuras 
de Co, Fe y W mediante el crecimiento por un haz de electrones/ iones focalizado 
(FEBID/FIBID) y sus posteriores caracterizaciones. Estos materiales de Co y Fe 
presentan aplicaciones potenciales en Espintrónica por su magnetorresistencia y efecto 
Hall a campos moderados y a temperatura ambiente. Mientras que los materiales 
basados en W exhiben propiedades superconductoras a moderadas temperaturas; 
presentando unas excelentes cualidades para estudios de investigación básica de los 
fenómenos asociados a la superconductividad y para estudios de investigación 
aplicada en el marco de la Nanotecnología. 
En la elaboración de esta tesis ha sido fundamental la participación del 
Laboratorio de Microscopía Avanzadas (LMA)- Instituto Universitario de 
Nanociencia de Aragón (INA), institución perteneciente a la Universidad de Zaragoza, 
centro de referencia en la investigación de la Física de nanosistemas, y provisto de las 
más punteras infraestructuras y capital humano necesarios para su estudio. 
Los principales resultados presentados en esta tesis se resumen en los siguientes 
puntos: 
1) Fabricación de nanoestructuras ferromagnéticas de Co mediante FEBID: 
- Nanoestructuras de Co (> 90%) fabricadas mediante FEBID, utilizando como 
material precursor el Co2(CO)8 modificando de forma controlada distintos parámetros 
de crecimiento48, 133. El contenido de Co en los depósitos tiene una gran influencia en 
sus propiedades magnéticas y por ende en sus futuras aplicaciones en el campo de la 
lógica, sensores y almacenamiento magnético. 
- Variación de la microestructura y composición de los nanodepósitos en la 
nanoescala en función de su concentración de Co. Se obtienen desde depósitos 
compuestos por nanocristales de Co hcp y especies de Co oxidadas embebidas en una 
matriz carbonosa para ~65% Co hasta películas de cobalto policristalino hcp y fcc para 
~90% Co122.  
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- Nanoestructuras ferromagnéticas de Co de 30 nm de ancho lateral, gran avance 
para la funcionalidad de la técnica FEBID155, en el cual la fabricación de depósitos 
más estrechos que 10 nm es posible8, así como la fabricación de estructuras 
ferromagnéticas en tres dimensiones161. 
2) Fabricación de depósitos ferromagnéticos de Fe mediante FEBID: 
- Microhilos de Fe fabricados mediante FEBID, utilizando como material 
precursor el Fe2(CO)9, exhiben carácter ferromagnético cuando el cociente Fe/O es 
alto y el contenido de Fe es superior al 65% atómico. Presentan una microestructura 
totalmente diferente a la obtenida por otras técnicas de crecimiento, con un gran 
impacto en las propiedades de magnetotransporte121.  
- La resistividad de los depósitos escala con el contenido de Fe y su evolución con 
la temperatura nos lleva de un sistema semiconductor a un “dirty metal” en función de 
la concentración de Fe. Las muestras con mayor contenido de Fe muestran una 
resistividad sólo diecinueve veces superior al Fe puro y además presentan una AMR. 
Una transición de la AMR a la ITMR se observó al disminuir el contenido de Fe 
(incrementando el contenido de oxígeno)121.  
- Determinación de un AHE gigante, muy elevado comparado con el observado 
en microhilos de Fe puro, el cual ha sido explicado en términos de un gran “skew 
scattering” provocado por la compleja microestructura heterogénea de este sistema222 
y con futuras aplicaciones en nuevos dispositivos magnéticos, como sensores 
magnéticos. 
3) Fabricación de depósitos superconductores de W mediante FIBID:  
- Depósitos superconductores de W crecidos mediante FIBID, utilizando como 
material precursor el W(CO)6, modificando distintos parámetros de crecimiento. 
- Correlación entre las propiedades superconductoras de depósitos de W al 
modificar el ancho lateral de las estructuras, desde microhilos hasta NWs 
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ultraestrechos de 50 nm. La densidad de corriente crítica aumenta un orden de 
magnitud en los NWs ultraestrechos respecto a microhilos y NWs de ancho~ 200 nm 
debido al efecto de la barrera de energía en los bordes. Se observó la reentrada de la 
superconductividad en los NWs ultraestrechos debido al realce de la 
superconductividad en los bordes del NW y a la formación de un hipervórtice en el 
centro del NW. 
- Observación de un voltaje no local asociado al movimiento de los vórtices 
transversal a la corriente aplicada debido a la fuerza de Lorentz, a través de un camino 
por el cual no circula la corriente. 
El control en el crecimiento y diseño de materiales superconductores en la escala 
nanométrica está abriendo interesantes campos de aplicación en física de la materia 
condensada, habiéndose abordado en el presente trabajo doctoral tanto estudios 
básicos de superconductividad como estudios en los que adaptan estas estructuras para 
su aplicación en Nanotecnología.  
 
 
A. Nanodepósitos de W-C crecidos mediante 









Nanodepósitos de W crecidos 




En este apéndice presentamos la fabricación y caracterización de depósitos de W 
mediante el análisis composicional y de su microestructura. Además, de un completo estudio 
de sus propiedades eléctricas in situ durante su crecimiento a temperatura ambiente y “ex-
situ” en un amplio rango de temperaturas (2.2 K a 300 K) y campo magnético aplicado 
perpendicular al sustrato (-9 T a 9 T). La obtención de depósitos de W con diferente contenido 
metálico variando la corriente de electrones incidente, nos permite estudiar su diferente 
comportamiento eléctrico al presentar una transición de aislante a metal. 
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Uno de los depósitos más estudiados en la literatura mediante FEBID está basado 
en wolframio. Los materiales precursores más utilizados para este fin son el 
hexacarbonilo de wolframio, W(CO)6 y el hexafluoruro de wolframio, WF6. 
La mayoría de estudios se han centrado en el estudio de materiales crecidos a 
partir del W(CO)6
223-226, probablemente debido a que es más sencillo de adaptar 
tecnológicamente a un microscopio electrónico, evitando posibles daños que podría 
provocar el WF6 (puede corroer el acero inoxidable en presencia de humedad), en fase 
gas a temperatura ambiente. El interés suscitado en este tipo de nanoestructuras viene 
dado por sus prometedoras propiedades de transporte eléctrico227, 228, en las cuales se 
observa la transición de aislante a metal en función de su contenido metálico229, 230, 
como también se observó en el crecimiento de Pt mediante FEBID231 y FIBID116, 172. 
Este tipo de propiedades intrínsecas de los depósitos permite su utilización en una 
gran variedad de aplicaciones en Nanotecnología como por ejemplo, la fabricación de 
nanocontactos metálicos en dos y tres dimensiones 56, 57, la reparación de máscaras de 
litografía, la fabricación de sensores232, 233. Además, podemos encontrar trabajos en los 
que se ha utilizado el WF6 como material de partida para crecer con éxito 
nanoestructuras de W44, 234-236, en las cuales evitamos añadir compuestos carbonosos 
en el depósito final. 
En la literatura se han encontrado trabajos en los cuales se muestra una mejora en 
el contenido metálico de los depósitos crecidos mediante FEBID al aumentar la 
corriente del haz de electrones incidente 47, 133.  
 
A.1. Crecimiento y caracterización de nanoestructuras de W mediante 
FEBID 
El crecimiento de nanohilos de W se llevó a cabo asistido por un FEB. Los 
parámetros de crecimiento utilizados son los siguientes: material precursor= 
hexacarbonilo de wolframio, W(CO)6; temperatura del material precursor= 55 ºC; Ve= 
5 kV; Ie= 98 pA-0.40 nA-1.6 nA-6.3 nA; tp= 1s; s= 0 %; tr= 0 s; Pb= 1 × 10-6 mbar; 
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Pp= 1 × 10
-5 mbar. El sustrato utilizado en todos los experimentos es Si dopado con 
boro (dopaje tipo p), previamente oxidado térmicamente; con este método obtenemos 
unos 250 nm de material aislante (SiO2). Los contactos de Ti fueron fabricados sobre 
el sustrato oxidado mediante técnicas de litografía óptica. Los nanohilos de W 
estudiados tienen las siguientes dimensiones: longitud= 7 m, ancho= 500-1000 nm, 
espesor~ 250 nm. 
El análisis composicional de los nanodepósitos se realizó in situ mediante 
microanálisis por EDS. Los espectros son recogidos utilizando un voltaje de 
aceleración del haz de electrones de 5 kV. En la Tabla A.1 mostramos los resultados 
de tres nanohilos representativos, el M1 crecido a 6.3 nA, el M2 a 1.6 nA, y el M3 a 
0.4 nA. 
Con el objetivo de estudiar su microestructura se crecieron depósitos de W sobre 
una rejilla comercial de Cu con una membrana de C (de espesor ~10 nm), variando la 
corriente del haz de electrones, de entre 0.4 nA y 6.3 nA. El espesor de los mismos 
debe ser inferior a 40 nm, para así tener la posibilidad de obtener imágenes de alta 
resolución al recopilar la información de los electrones transmitidos que atraviesan los 
depósitos.  
Muestra Ie (nA) C (% at.) O (% at.) W (% at.) 
M 1 6.3 25.69 31.94 42.37 
M 2 1.6 46.70 29.24 24.06 
M 3 0.4 55.20 23.70 21.10 
Tabla A.1: Análisis composicional de los depósitos de W crecidos a distintas corrientes de 
electrones. 
 
En la Figura A.1 podemos observar una imagen de HRTEM de un depósito de W 
crecido a 5 kV, 0.40 nA, de naturaleza mayoritariamente amorfa con pequeñas 
inclusiones de W (zonas oscuras de la imagen), como se pone de manifiesto por la 
ausencia de anillos de difracción en la FFT de la imagen. Concluimos que estos 
depósitos están formados principalmente por una matriz de W-C-O amorfa.  
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Figura A.1: Imagen de HRTEM de un depósito de W crecido a 5 kV, 0.4 nA. En el 
recuadro podemos observar la ausencia de anillos de difracción en la FFT de la imagen. 
 
A.2. Medidas de transporte eléctrico in situ 
Las medidas de transporte eléctrico de los depósitos de W se realizaron in situ 
(durante el crecimiento en la cámara de proceso del “Dual Beam”) como se relató en 
el apartado 2.6.2 del Capítulo 2. En primer lugar, se crecieron cuatro nanocontactos 
auxiliares de Pt mediante FIBID, que van desde los cuatro microcontactos de Ti al 
sustrato de silicio oxidado térmicamente, como podemos observar en la Figura A.2(a). 
Los contactos se realizan para medir por cuatro puntas, y así evitar efectos asociados a 
la resistencia de los contactos116. Además, facilitan el crecimiento homogéneo del 
nanohilo de W a lo largo de toda su longitud debido a que no tienen un perfil 
rectangular abrupto, sino más bien con una forma Gaussiana. De esta forma, facilita el 
crecimiento homogéneo del nanohilo a estudiar y su monitorización de la resistencia 
real durante todo el crecimiento. 
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Figura A.2: (a) Imagen SEM de los contactos de Ti, con sus posteriores 4 contactos de Pt-
C crecidos mediante FIBID. (b) Imagen SEM de las 4 puntas contactadas en los 4 contactos de 
Ti y la aguja del precursor de W insertada. 
 
A continuación, situamos las cuatro micropuntas sobre los contactos de Ti (ver 
Figura A.2(b)) y comprobamos que los cuatro contactos auxiliares están 
completamente aislados antes del crecimiento del nanohilo de W. Para ello, aplicamos 
una corriente constante entre los dos electrodos situados en los extremos, y medimos 
la caída de voltaje entre los electrodos interiores. Los valores de corriente de medida 
utilizados se sitúan entre 100 nA y 1 A. Finalmente, comenzamos el proceso de 
crecimiento del nanohilo de W mientras monitorizamos el valor de su resistencia. El 
proceso continúa hasta que se alcanza un valor cercano al de saturación de su 
resistencia. 
Una vez el nanohilo está crecido, realizamos una medida de voltaje en función de 
la corriente (I-V) para caracterizar su comportamiento eléctrico a temperatura 
ambiente. En la Figura A.3, podemos ver la imagen SEM del nanohilo M1 tras 
finalizar el proceso de crecimiento. 
Los valores de resistividad que hemos obtenido son similares a los de otros 
autores utilizando parámetros de crecimiento similares (véase la Tabla A.2), como por 
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Figura A.3: Imagen SEM del nanohilo M1. 
 
 M1 M2 M3 
in-situ (Ω cm) 3000 5200 3.5 × 10
4 
Tabla A.2: Valores de la resistividad obtenida in situ de los depósitos de W crecidos a 
distintas corrientes de electrones. 
 
Aunque la resistividad de nuestros depósitos de W se alejan del W puro (5.6 
cm), estos manifiestan un carácter metálico a temperatura ambiente que los hace 
apropiados para la fabricación de nanocontactos metálicos. 
 
A.3. Medidas de transporte eléctrico “ex-situ” 
Para completar la caracterización eléctrica de este material, se midieron “ex-situ” 
las propiedades de transporte de los depósitos de W en función de la temperatura. 
Se escogieron los nanohilos que presentaban menor resistividad a temperatura 
ambiente tras su crecimiento, el M1 y el M2. En primer lugar, detectamos que el valor 
de la resistencia a 300 K aumentó casi un factor dos, en M1 y un factor doce, en M2. 
A pesar de observar el notorio deterioro de su conductividad eléctrica con el tiempo y 
nanohilo W FEBID
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contacto con el ambiente, una medida I-V a 300 K nos permitió atestiguar de nuevo, el 
carácter metálico de los nanohilos a 300 K (veáse Tabla A.3). 
La degradación de la conductividad es menor en los depósitos crecidos a mayor 
corriente (6.3 nA), como M1 que los crecidos a media corriente (1.4 nA), como M2. 
Esto puede ser debido a que posiblemente sólo los granos más superficiales del 
depósito se hayan oxidado y degradado. De esta forma, los depósitos con mayor 
contenido en W, serían más compactos y evitarían la oxidación de los granos internos 
y la posterior degradación de la conductividad eléctrica, como hemos podido estudiar 
en depósitos de Co crecidos mediante la misma técnica122. A este respecto, otros 
autores han observado que depósitos con un contenido de W entre el 34% y el 19%, 
sufren un descenso del valor de la conductividad, entre un factor dos y cuatro tras un 
año de su preparación230 y que la presencia de oxígeno residual y vapor de agua dentro 
de la cámara de proceso es suficiente para oxidar depósitos de W crecidos a partir de 
hexafluoruro de tungsteno (WF6) como material precursor
236.  
Teniendo en cuenta las posibles aplicaciones de este tipo de estructuras en el 
campo de la Nanotecnología es importante conseguir depósitos con el suficiente 
contenido metálico y compactación en la matriz de carbono que impidan el deterioro 
de sus propiedades físicas al ser expuestas a las condiciones ambientales y al paso del 
tiempo.  
En la Figura A.4, representamos la resistividad en función de la temperatura de 
los nanohilos M1 y M2. Podemos observar que el comportamiento es completamente 
distinto. Mientras que M1, presenta una ligera pendiente negativa,  M2 presenta una 
pendiente negativa de carácter exponencial. Este diferente comportamiento eléctrico 
de los nanohilos con la temperatura, indica la transición de aislante a metal en función 
de su contenido metálico172, 222, 230.  
En la Tabla A.3 hemos resumido algunos de los resultados de las medidas de 
transporte eléctrico in situ y “ex-situ”; donde RRR se ha definido como el cociente 
entre 300K/2.6K. Nos parece relevante mencionar la importancia que tiene la 
resistividad del nanohilo a 300 K, con su posterior evolución con la temperatura. A 
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partir de valores de 300K> 104 cm, su comportamiento suele ser semi-aislante, con 
una dependencia térmica negativa y un valor de RRR muy próximo a ~0. Este hecho 
se ha observado tanto para depósitos de W230, 237, como para depósitos de Fe222, Co 
crecidos mediante FEBID133, y Pt crecidos mediante FEBID y FIBID116, 172.  
 
Figura A.4: Resistividad en función de la temperatura de M1 y M2. En el recuadro se 
















M1 120 224 3000 5396 1.2 × 104 0.44 
M2 240 2900 5200 6.5 × 104 8.5 × 105 0.08 
Tabla A.3: Resultados más relevantes de las medidas de transporte eléctrico in situ y “ex-
situ”. 
 
La variable w(T) definida como la derivada del logaritmo neperiano de la 
conductividad en función del logaritmo neperiano de la temperatura, nos permite tener 
más sensibilidad en la dependencia de  con la T. De esta forma, si w → 0 cuando 
A.3. Medidas de transporte eléctrico “ex situ” 223 
T→ 0 indica que el mecanismo de conducción es metálico y si w diverge o bien es 




                          												 A.1 	
La T más baja que medimos es 2.2 K, por lo que los datos experimentales de los 
que disponemos nos permiten realizar la aproximación de T → 0. En el recuadro de la 
Figura A.4, representamos w en función de T1/2 para M1. 
M1, cuyo valor de resistividad a 300 K es 5396 cm, presenta un 
comportamiento típico de semiconductores extrínsecos, es decir, altamente dopado, 
donde w tiende a 0 cuándo T → 0. El contenido de W está por encima del límite de 
percolación y se produce el acoplamiento entre los átomos de W contenidos en la 
matriz amorfa que permiten una conducción metálica entre ellos172. Sin embargo, el 
nanohilo M2, cuyo valor de resistividad a 300 K es 6.5 × 104 cm, presenta un 
comportamiento típico de VRH de los electrones en estados localizados. El contenido 
de W está por debajo del límite de percolación y por tanto no se produce el 
acoplamiento entre los átomos de W que forman parte de la matriz amorfa. El buen 
ajuste de M2 a la ecuación A.2 (Figura A.5), en la cual podemos ver la evolución de la 
resistividad en este tipo de sistemas, con una barrera de activación con un valor de T0= 
6.5 K y exponente N= 0.25180 nos permite afirmar que el VRH es el mecanismo de 
transporte que domina en M2 en el rango de temperaturas estudiado.  
	 exp T T⁄ N	 	 																																															 	 																					 A.2  
Otros autores han encontrado el mismo comportamiento en estructuras amorfas 
aislantes dopadas por inhomogeneidades metálicas 239. La microestructura heterogénea 
en nuestros depósitos de W estudiada mediante HRTEM, en los cuales se observaba 
una matriz de W-C-O amorfa, podría introducir el desorden suficiente en este material 
como para observar la transición aislante-metal. Si el contenido metálico es bajo como 
en M2, la conducción se produciría a través de saltos de los portadores a estados 
localizados, mientras que si el contenido de metal es elevado (M1), la conducción se 
realiza a través de los estados localizados extendidos, como se observó en Pt 172. 
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Figura A.5: Resistividad en función de T-0.25 del nanohilo M2. 
 
Se realizaron medidas de I-V a baja temperatura (2.2 K, 5 K y 10 K) para  M1 y 
M2. En M1, las I-V son lineales indicando su carácter metálico en el rango de 
temperaturas estudiado (de 2.2 K a 300 K). Sin embargo, como esperábamos tras el 
análisis de la (T), donde se dilucidaba su mecanismo de conducción a través de 
VRH, las medidas de I-V en M2 no son lineales. En la Figura A.6, representamos la 
conductancia diferencial normalizada en función del voltaje aplicado a bajas 
temperaturas. G0 es el valor mínimo de la conductancia diferencial a cada temperatura. 
A medida que bajamos la temperatura, más nos alejamos de la linealidad. Este 
incremento de la conductancia diferencial puede explicarse por el mecanismo de 
conducción túnel o “hopping” entre los átomos de W que forman parte de la matriz 
aislante de carbono 240.  
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Figura A.6: Conductancia normalizada (G/G0) en función del voltaje a 2.2 K, 5 K y 10 K 
de M2. 
 













Nanodepósitos de Pt crecidos 




En este apéndice mostramos los estudios de volumen por dosis, composición y 
microscopía electrónica de transmisión de alta resolución realizados a depósitos de Pt 
crecidos mediante un haz de electrones/iones focalizado. Los resultados obtenidos permiten 
establecer una correlación entre las propiedades estudiadas y los distintos mecanismos de 
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Sin ninguna duda, el tipo de depósito más estudiado en la literatura basado en las 
técnicas de crecimiento inducido por un haz de electrones o de iones focalizado es el 
Pt. El secreto de su éxito estriba en gran medida en la naturaleza de los materiales 
precursores utilizados para este fin, en la mayoría de los casos de la familia de los 
organometálicos, bien conocidos en los procesos de crecimiento en fase vapor 
mediante reacción química (CVD). Por lo tanto son de fácil adaptación a la tecnología 
disponible en un sistema “Dual Beam”.  
Consideramos de gran importancia conocer el ritmo de depósito, la composición y 
la microestructura de los mismos para entender y justificar los distintos mecanismos 
de conducción propuestos por diversos autores. En estudios previos, los valores de 
resistividad de nanohilos de Pt crecidos mediante FEBID y FIBID difieren 
considerablemente en función de los parámetros de crecimiento, aunque, en general, 
los depósitos crecidos mediante FIBID mostraron valores de resistividad más bajos 240-
244. Se han propuesto diferentes mecanismos de conducción en estos nanodepósitos de 
Pt, pero no se ha establecido una idea global clara, principalmente debido al 
importante papel jugado por la matriz carbonosa. El bajo porcentaje de Pt en los 
depósitos comparado con el del carbono proveniente del material precursor es el 
principal hándicap para la observación de conductividad metálica. 
 
B.1. Crecimiento de nanoestructuras de Pt mediante FEBID y FIBID 
El material precursor utilizado en nuestro estudio fue el ciclopentadienil trimetil 
platino (CH3)3Pt(CpCH3), sólido a temperatura ambiente. Este precursor se calienta a 
45 ºC, temperatura próxima a su temperatura de sublimación, así el compuesto entra 
en la cámara de proceso en fase gaseosa. Los depósitos de platino, de dimensiones 5 × 
5 m2 se crecieron sobre un sustrato de Si dopado con boro. Los parámetros de 
crecimiento que se mantuvieron constantes para FEBID fueron: s= 0 %, tp= 1 s, tr= 0 
s, Pb= 1 × 10
-6 mbar, Pp= 2 × 10
-5 mbar. Para FIBID fueron: s= 0 %, tp= 0.2 s, tr= 0 s, 
Pb= 1 × 10
-6 mbar, Pp= 2 × 10
-5 mbar. Otros parámetros fundamentales como el voltaje 
de aceleración y la corriente del haz de electrones/iones han sido modificados para 
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estudiar su dependencia con el contenido de Pt, el volumen por dosis y su 
microestructura.  
Para calcular el volumen por dosis, VD (m3/nC) de los depósitos con forma 
cuadrada 5 × 5 m2 debemos conocer el espesor, obtenido tras realizar cortes 
transversales, así como dosis de electrones o iones recibida por la muestra. Éste se 
calculó para un gran número de nanodepósitos con diferentes parámetros de 
crecimiento que a continuación detallaremos (véase la Figura B.1).  
El protocolo seguido fue el siguiente: se crecieron depósitos de Pt mediante 
FEBID, a varios voltajes de aceleración del haz, Ve, entre 1 y 30 kV y a cada voltaje 
fijo, se crecieron varios depósitos a 5 corrientes diferentes, Ie, de valores entre 0.4 y 
9.5 nA. Se observó que la corriente del haz de electrones no tiene una relevancia 
significativa en el volumen por dosis obtenido; lo que sugiere un régimen de 
crecimiento limitado por electrones.  
Figura B.1: Imágenes de SEM del corte transversal realizado en (a) nanohilo de Pt crecido 
mediante FIBID y (b) depósito en forma de cuadrado crecido mediante FIBID. En ambos 
casos, para proteger la zona a investigar y conseguir buen contraste en la imagen, y así medir el 
espesor del depósito de interés antes del ataque por iones, se deposita una capa de Pt crecida 
mediante FEBID en la parte superior de éste. 
 
(a)  (b)
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En la Figura B.2(a), se representa el VD en función del Ve. Puede observarse que 
el VD decrece en función del Ve, como está descrito para depósitos de Pt crecidos 
mediante FEBID245, 246. Como ya se observó, el descenso es bastante pronunciado 
hasta valores por encima de 5 kV y se allana alrededor de 15 kV. El VD a 30 kV es 
cuatro veces inferior que a 1 kV. Esta dependencia se explica por el descenso en la 
suma de electrones secundarios generados en el sustrato y que alcanzan la superficie 
de la muestra40, 41, 46, 245, 246.  
Figure B.2: (a) Media del VD y su desviación estándar en los depósitos de Pt crecidos 
mediante FEBID a todas las corrientes investigadas en función del Ve. (b) Media del VD y su 
desviación estándar en los depósitos de Pt crecidos mediante FIBID a todas las corrientes 
investigadas en función del Vi. El recuadro muestra el VD de los depósitos crecidos a 10 kV 
mediante FIBID en función de la Ii. 
 
La probabilidad de disociación de la molécula del precursor es máxima a cierta 
energía en el rango de unas pocas decenas de eV. Por otra parte, la distribución de 
electrones secundarios generada por el haz de electrones incidente es máxima en el 
mismo rango de energías, lo cual favorece que los electrones secundarios contribuyan 
en gran medida a la disociación de la molécula del precursor. Como el rendimiento de 
los electrones secundarios decrece con el voltaje de aceleración incidente, es obvio el 
descenso del rendimiento de crecimiento al aumentar Ve. 
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Se crecieron depósitos de Pt mediante FIBID, a varios Vi, entre 5 kV y 30 kV (ver 
Figura B.2(b)). A cada voltaje fijo, se crecieron varios depósitos a Ii diferentes, de 
valores entre 44 pA y 2.6 nA. El VD aumenta ligeramente en función del Vi. El 
volumen de interacción de los iones de Ga+, incluso acelerados a 30 kV, sobre silicio 
es de unos ~50 nm (simulaciones SRIM)16, lo cual permite que se generen un número 
elevado de electrones secundarios que alcanzan más fácilmente la superficie del 
material y descomponen las moléculas del precursor, aumentando en dos órdenes de 
magnitud el VD del proceso FIBID en comparación con el FEBID. Sin embargo, 
debemos seleccionar la Ii apropiada para que el balance entre el crecimiento y el 
desbastado se incline hacia el primero, de lo contario veríamos efectos como el que se 
representa en el recuadro de la Figura B.2(b), donde el VD decrece en función de la Ii.  
 
B.2. Análisis de la composición y microestructura de los depósitos de Pt 
El análisis composicional de los depósitos se realizó in situ tras el proceso de 
crecimiento para que los depósitos no estuvieran expuestos a las condiciones 
ambientales, evitando la posibilidad de que su composición se hubiera modificado. El 
espesor de los nanodepósitos crecidos es de alrededor de ~160 nm. El Ve utilizado 
para tomar los espectros fue de 10 kV. En la Figura B.3(a), representamos el 
contenido medio de Pt en los depósitos crecidos mediante FEBID en función del Ve 
utilizado en el crecimiento. Se observa que al aumentar el Ve, el contenido de Pt 
disminuye del 17% al 11%. Mientras que el contenido de C en el depósito es 
dominante, con más del 80%. Este descenso del contenido de Pt es debido a que 
cuanto mayor es Ve, la suma de electrones secundarios generados en el sustrato que 
alcanzan la superficie de la muestra capaz de descomponer las moléculas de gas 
precursor desciende. Sin embargo, la interacción entre el haz primario, los SEs y los 
SEs de 2º orden generados a partir de los electrones BSEs componen un escenario 
complejo del proceso completo. No se observaron cambios significativos en el 
contenido de los depósitos en función de la corriente de electrones. Parece evidente 
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que la matriz carbonosa (> 80% atómico en algunos casos) jugará un papel crucial en 
el mecanismo de conducción de este tipo de depósitos.  
En la Figura B.3(b), representamos el contenido medio de Pt y Ga en los 
depósitos crecidos mediante FIBID en función del Vi utilizado en el crecimiento. 
Mientras que el contenido de Ga es aproximadamente constante ~10%, se observa que 
el contenido de Pt disminuye del 27% al 17%. Mientras que el contenido de C sigue 
siendo significativo, con más del 60%, aunque la suma del contenido metálico (Pt + 
Ga) es relativamente alta, la cual, como se discutirá a continuación, puede ser 
responsable de las propiedades de transporte que manifiestan este tipo de depósitos. 
Figura B.3: (a) Media del contenido de Pt y su desviación estándar en los depósitos de Pt 
crecidos mediante FEBID a todas las Ie investigadas en función del Ve. (b) Composición de Pt 
y Ga en % atómico y su desviación estándar en los depósitos de Pt crecidos mediante FIBID a 
todas las Ii investigadas en función del Vi. 
 
El estudio de la microestructura de los depósitos se realizó mediante medidas de 
HRTEM. El estudio se realizó en unos depósitos de Pt crecidos directamente sobre 
una rejilla de Cu comercial, con una membrana secundaria de carbono transparente a 
los electrones. Otros depósitos de Pt, se estudiaron mediante la inspección de una 
lamela preparada de espesor inferior a 50 nm, después del crecimiento del depósito 
sobre un sustrato de silicio. En la primera aproximación obtenemos imágenes más 
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claras aunque han sido crecidas en diferentes sustratos. Ambos estudios se muestran 
para demostrar que ambos resultados son compatibles. 
De los resultados de EDS, sabemos que los principales elementos que constituyen 
los depósitos son C y Pt. Sin embargo, la interpretación de las imágenes de HRTEM 
puede ser peliaguda porque obtenemos imágenes en 2 dimensiones de objetos que 
realmente tienen 3 dimensiones, conteniendo información a lo largo de todo el espesor 
de la muestra (~50 nm). Los granos son pequeños comparados con el espesor de la 
muestra, y los electrones transmitidos pueden reunir varios granos a lo largo de su 
trayectoria a través de la muestra. Las imágenes obtenidas de los depósitos crecidos 
mediante FEBID y FIBID a partir de las lamelas se muestran en la Figura B.4.  
La distribución heterogénea de Pt y C en la microestructura de los depósitos como 
ya se ha publicado previamente 240-244 es explicado como nanopartículas de Pt de 
tamaño < 5 nm embebidas en la matriz de carbono amorfa. Sin embargo, la ausencia 
de una observación directa de planos atómicos es un inconveniente para la correcta 
interpretación de las imágenes. Por otra parte, la observación de planos atómicos en 
los depósitos crecidos directamente sobre las rejillas de Cu permite una interpretación 
más fidedigna de las imágenes. Como se puede observar en la Figura B.5, los 
depósitos de Pt crecidos mediante FEBID y FIBID consisten en granos de Pt 
cristalinos de forma elipsoidal embebidos en una matriz de carbono amorfa. A partir 
de la FFT de las imágenes, se obtienen los puntos correspondientes a las distancias 
interplanares correspondientes al Pt; que tiene una estructura cristalina cúbica centrada 
en las caras (fcc), cuyo parámetro de red es 0.3924 nm.  
234 Apéndice B. Nanodepósitos de Pt crecidos mediante FEBID/FIBID 
Figura B.4: Imágenes de HRTEM de depósitos de Pt crecidos a 5 kV mediante (a) FIBID 
y (b) FEBID, a partir del método de preparación llevado a cabo con el Dual Beam. 
 
Se han estudiado depósitos crecidos a diferentes voltajes y corrientes, tanto por 
FEBID como por FIBID. Tras analizar en cada imagen al menos 50 granos 
individuales, encontramos que el tamaño medio de los cristales de Pt en los depósitos 
es de 3.2 ± 0.8 nm. 
A través de las imágenes de HRTEM de los depósitos de Pt crecidos por FEBID y 
FIBID, obtenidas a partir de las lamelas o bien de los depósitos crecidos directamente 
sobre rejillas de Cu, cualitativamente la microestructura es muy similar. Sin embargo, 
para un análisis cuantitativo sólo los depósitos crecidos sobre las rejillas de Cu nos 
permiten extraer conclusiones. 
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Figura B.5: Imágenes de HRTEM de depósitos de Pt crecidos directamente sobre una 
rejilla de Cu comercial a 30 kV mediante (a) FIBID y (b) FEBID. Se ha seleccionado en cada 
caso uno de los granos para una clara observación de los planos atómicos correspondientes. La 
FFT de toda la imagen nos proporciona los puntos de difracción que corresponden a los planos 
atómicos del Pt fcc. 
 
 









Nanodepósitos de C crecidos 




En este apéndice presentamos el estudio de nanoestructuras de carbono fabricadas 
mediante un haz de iones focalizado usando naftaleno, C10H8 como material precursor. Esta 
caracterización consiste en el análisis composicional y las medidas de transporte eléctrico en 
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La reciente publicación de Dhakal y colaboradores 247, en la cual observaban 
superconductividad en nanohilos basados en carbono fabricados mediante FIBID, 
utilizando fenantreno C14H10 como material de partida, despertó una serie de 
incertidumbres acerca del origen de la superconductividad en este tipo de depósitos y 
por otra parte, una gran expectación ante la aparición de otro material superconductor 
crecido mediante FIBID. En los últimos años, numerosos autores han informado del 
carácter superconductor de depósitos basados en wolframio crecidos con la misma 
técnica 101, cuyo origen y propiedades se comentó extensamente en el Capítulo 5 de 
esta tesis. 
En la investigación llevada a cabo por Dhakal, la transición superconductora de 
este material se observa a 7 K, y el campo crítico está por encima de 9 T. Los 
depósitos son de naturaleza amorfa, como ya se observó en el caso de los depósitos de 
W y su composición química en porcentaje atómico es del 34% C, 38% O y 26% Ga. 
Según los autores, el origen de la superconductividad parece estar en el contenido de 
Ga y O, ya que con % más bajos de O, el material no transita por encima de 2 K.   
Este hallazgo inspira nuestro estudio con el objetivo de obtener estructuras 
superconductores mediante FIBID usando como material precursor el naftaleno, C10H8 
de similar naturaleza que el C14H10 (véase la Figura C.1). 
 
C10H8 C14H12 
Figura C.1: Moléculas de los materiales precursores de carbono. 
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Los parámetros de crecimiento de los NWs utilizados son los siguientes: material 
precursor= naftaleno, C10H8; temperatura del material precursor= 35 ºC; Vi= 30 kV; 
Ii= 1.1 pA; tp= 100 ns; s= 0 %; tr= 0 s; Pb= 1 × 10
-6 mbar; Pp= 1 × 10
-5 mbar. El 
sustrato utilizado en todos los experimentos es Si dopado con boro (dopaje tipo p), 
previamente oxidado térmicamente; con un espesor de óxido de unos 250 nm. Los 
contactos de Ti fueron fabricados sobre el sustrato oxidado mediante técnicas de 
litografía óptica. Los nanohilos de C estudiados tienen las siguientes dimensiones: 
longitud= 7 m, ancho~ 90 nm, espesor~ 50 nm. 
 
Figura C.2: Imagen SEM de una nanoestructura de C contactada a los 4 nanohilos de Pt 
crecidos mediante FIBID.  
 
En segundo lugar, se realizaron 4 nanocontactos auxiliares de Pt crecidos 
mediante FIBID, que van desde los 4 microcontactos metálicos a la nanoestructura de 
C. La configuración del “Dual Beam” nos permite ajustar la posición de los dos haces 
con una precisión nanométrica, evitando la irradiación del haz de iones sobre la 
nanoestructura crecida con anterioridad (veáse la Figura C.2). 
El análisis composicional de los nanohilos se realizó in situ tras el proceso de 
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de los nanodepósitos obtenida en % atómico es de 58 ± 5 de C, 24 ± 5 de O y el 18 ± 5 
de Ga. 
Figura C.3: Imagen SEM de un depósito de C conectado a los 4 contactos de Pt crecidos 
mediante FIBID, a su vez contactados a las pistas metálicas de Ti. 
 
Las medidas de transporte eléctrico “ex-situ” en función de la temperatura se 
realizaron en el PPMS. En la Figura C.3, vemos una imagen de SEM tomada de una 
de las nanoestructuras de C fabricadas, en la cual se indica que por los contactos 
extremos de las nanoestructura aplicamos una corriente y medimos la caída de voltaje 
por los contactos internos.  
En la Figura C.4, representamos la resistencia en función de la temperatura de una 
de las nanoestructuras de C típica. El primer hecho remarcable en este tipo de 
depósitos es el valor de la resistencia a 300 K, del orden de ~MΩ. El nanohilo se hace 
más resistivo al descender la temperatura, hasta alcanzar valores de resistencia 
próximos al valor máximo que se puede medir con el PPMS. Así, estas 
nanoestructuras presentan una conducción eléctrica típica de semiconductores 
intrínsecos, cuya dependencia con la temperatura es de tipo exponencial como se 
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Figura C.4: Resistencia en función de la temperatura de una nanoestructura de C.  
 
En la Figura C.5, representamos la conductancia, ln(G), en función de T-1/2 de la 
misma nanoestructura de C. El ajuste de la curva a la ecuación C.1 tomando N=0.5 por 
debajo de 125 K nos permite concluir que el mecanismo que domina la conducción en 
este tipo de depósitos en el rango de temperaturas indicado es ES-VRH 180, 248. Por 
encima de 125 K, la energía térmica es lo suficientemente alta como para desviarse de 
la dependencia con T-1/2 al permitir otro tipo de procesos electrónicos como la 
activación térmica vía “hopping” 180. La misma dependencia con la temperatura ha 
sido observada para depósitos de Pt crecidos mediante FEBID/FIBID 116, 172. 
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Figura C.5: ln (G) en función de T-1/2 de una nanoestructura de C. La línea roja indica el 
ajuste al modelo de VRH (veáse la ecuación C.1) por debajo de 125 K. 
 
En conclusión, los NWs de C estudiados presentan el comportamiento típico de 
los materiales semiconductores, cuya conducción se realiza a través de la matriz de 
carbono amorfa. 
Como hemos podido ver los resultados obtenidos distan bastante de los que 
obtuvieron Dhakal y sus colaboradores en NWs de C-Ga-O. A continuación, 
intentaremos explicar las hipótesis por las cuales observan un comportamiento 
distinto. En primer lugar, debemos tener en cuenta que el oxígeno presente en los 
NWs y en el cual los autores se apoyan al argumentar que otros NWs con menor 
contenido de oxígeno no presentan una temperatura de transición por encima de 2 K, 
no proviene del material precursor (C14H12). El elevado contenido de oxígeno en estos 
NWs puede provenir del vapor de agua que se encuentra en la cámara de proceso de su 
sistema. Sin embargo, aunque el elevado contenido de O fuera el responsable de que 
los NWs de C presenten una temperatura de transición cerca de 7 K, sería un efecto 
totalmente arbitrario, ya que dependería en gran medida de las especies contaminantes 
presentes en la cámara de proceso en cada momento. 
242 Apéndice C. Nanodepósitos de C crecidos mediante FIBID 
 
En segundo lugar, tenemos la hipótesis que barajamos como más acertada para 
explicar el fenómeno de superconductividad observado en estos NWs. En las 
imágenes SEM y AFM del NW que los autores muestran en el artículo 247 es muy 
difícil ver tal NW, realmente lo que se observa con claridad es una zanja de unos 200 
nm de ancho lateral producida por el FIB. Ello nos lleva a pensar que al barrer con el 
FIB de Ga+ un sustrato de Si se puede producir el dopaje del Si con iones de Ga. De 
forma que la implantación de Ga en el sustrato de Si podría producir el efecto 
observado por los autores, al observar una Tc~ 7 K. Otros autores ya han observado 
ese valor de Tc y Bc2~ 9 T en películas de Si dopadas con Ga 
249, 250. 
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